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RESUMO  
 
 
Os aços inoxidáveis superduplex (AISDs) são materiais que apresentam excelentes 
propriedades mecânicas e de resistência à corrosão. Possuem uma ampla gama de 
aplicações, principalmente na indústria de óleo & gás e em equipamentos nas 
plataformas offshore. São constituídos somente por duas fases, ferrita (δ) e austenita 
(γ), em proporções aproximadamente iguais e possuem a resistência à corrosão por 
pite (PREN) acima de 40. A soldagem dos mesmos pode provocar a alteração na 
microestrutura e, por consequência, perda de resistência mecânica e à corrosão. 
Neste trabalho, procurou-se verificar a tenacidade à fratura e a resistência à corrosão 
de aços inoxidáveis superduplex da  norma ASTM A890/A890M - grau 6A após 
simulação térmica na Gleeble®3800 de um ciclo de aquecimento em distintas 
temperaturas (900, 1150 e 1350 °C), dois ciclos subsequentes (1350 + 1150 °C) e três 
ciclos subsequentes (1350 + 1150 + 900 °C). A caracterização dos corpos de prova 
foi executada pelas seguintes técnicas: microscopia eletrônica de varredura utilizando-
se as técnicas de difração de elétrons retroespalhados e espectroscopia de energia 
dispersiva (MEV/EBSD/EDS). Além disso, utilizou-se microscopia ótica (MO) para a 
caraterização morfológica e contagem de fases por contraste de cores e difração de 
raios X (DRX) para identificação das fases. Em relação às propriedades mecânicas, 
foram realizados ensaios de tração, nanoindentação e deslocamento da abertura da 
ponta da trinca (CTOD-δ), este último foi realizado nas temperaturas de -46 °C e 25 
°C, conforme especificado pela norma Norsok M601. Para a caracterização quanto ao 
comportamento de resistência à corrosão foram realizados ensaios de polarização 
potenciodinâmica cíclica em solução de 3,5 % de NaCl na temperatura ambiente. Foi 
observado pelo EBSD apenas a presença das fases ferrita e austenita, contudo a 
morfologia da austenita foi alterada com a mudança do tratamento térmico, passando 
de uma morfologia em placas, com contornos regulares, para uma estrutura com 
contornos serrilhados. Nos resultados de DRX foram observados picos característicos 
das fases ferrita e austenita, contudo nas condições de 900 °C, dois ciclos e três ciclos 
foram observados picos no 2 Theta de 92°, indicando possivelmente a presença de 
nitretos de cromo. Em relação à corrosão, não foram observadas variações 
significativas em relação ao potencial de pite (Epite), potencial de proteção (Eprot) e 
  
densidade de corrente (Icorr), quando comparados com os resultados obtidos no 
material como recebido e nas condições simuladas termicamente. Contudo, foi 
observado que os processos corrosivos ficaram concentrados na fase ferrita e foram 
se intensificando com o avanço dos ciclos térmicos, mostrando que com o aumento 
da temperatura o aço tornou-se menos resistente em ambiente contendo íons Cl-. 
Também quanto maior o tempo que as amostras ficaram entre 800 e 1150 ºC, maior 
foi a corrosão das amostras, o que seria devido à precipitação de nitretos de cromo. 
Os resultados de CTOD-δ para as condições simuladas termicamente foram baixos, 
mesmo para aqueles ensaiados na temperatura ambiente se comparado com a 
condição como recebido. As fraturas apresentaram morfologias dúcteis com exceção 
das condições de 900 e 1150 °C à -46 °C que apresentaram regiões com fratura frágil 
(clivagem). 
 
Palavras-chave: Aços inoxidáveis superduplex; Microestrutura; Soldagem, Corrosão; 
Tenacidade à fratura. 
  
  
ABSTRACT 
 
 
Superduplex stainless steels (SDSSs) are materials that exhibit excellent mechanical 
and corrosion resistance properties. They have a wide range of applications, mainly in 
the oil & gas industry and offshore rig equipment. They consist only of two phases, 
ferrite (δ) and austenite (γ), in approximately equal proportions and have a pitting 
resistance equivalent number (PREN) over 40. Welding them may cause a change in 
the microstructure and consequently loss of mechanical and corrosion resistance. In 
this work, we sought to verify the fracture toughness and corrosion resistance of ASTM 
A890 / A890M - grade 6A superduplex stainless steels after thermal simulation in 
Gleeble®3800 of a heating cycle at different temperatures (900, 1150 and 1350 °C), 
two subsequent cycles (1350 + 1150 °C) and three subsequent cycles (1350 + 1150 + 
900 °C). The characterization of the samples was conducted by the following 
techniques: scanning electron microscopy using the electron backscatter diffraction 
and energy dispersive spectroscopy techniques (SEM/EBSD/EDS). Besides, optical 
microscopy (OM) was used for morphological characterization and phase counting by 
color contrast and X-ray diffraction (XRD) for phase identification. Regarding the 
mechanical properties, tensile tests, nanoindentation and crack tip opening 
displacement (CTOD-δ) were performed, the latter was performed in temperatures of 
-46 °C and 25 °C, as specified by Norsok M601. For the characterize the corrosion 
resistance behavior, cyclic potentiodynamic polarization tests were carried out in a 
3.5% NaCl solution at room temperature. Only the presence of the ferrite (δ) and 
austenite (γ) phases were observed by the EBSD, however, the morphology of the 
austenite was altered with the change of heat treatment, from morphology in plates, 
with regular contours, to a structure with serrated contours. The crystallographic 
orientations between austenite and ferrite followed the orientation relationship of the 
Kurdjumov–Sachs (K-S) orientation. In the XRD results, characteristic peaks of the 
ferrite and austenite phases were observed, however at 900 °C, two cycles and three 
cycles, peaks were observed at 2 Theta 92°, possibly indicating the presence of 
chromium nitrides. Regarding corrosion, no significant variations of pitting potential 
(Epit), protection potential (Eprot) and current density (Icorr), were observed when 
compared with the results obtained in the material as received and in the thermally 
  
simulated conditions. However, it was observed that the corrosive processes were 
concentrated in the ferrite phase and were intensified with the advance of thermal 
cycles, showing that with the increase in temperature in heat treatments it made the 
steel less resistant in an environment containing Cl- ions. Also, the longer the samples 
were between 800 and 1150 ºC, the greater the corrosion of the samples, which would 
be due to the precipitation of chromium nitrides. CTOD-δ results for thermally simulated 
conditions were low, even for those tested at room temperature compared to the 
condition as received. The fractures showed ductile morphologies except for the 
conditions of 900 °C and 1150 °C to -46 °C, which presented regions with fragile 
fracture (cleavage). 
 
Keywords: Superduplex stainless steel; Microstructure; Welding, Corrosion; Fracture 
toughness.  
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TPT Tamanho da pré-trinca ficou menor que 1,3 mm. 
TR Tempo de Resfriamento entre 1100 e 550 ºC 
TT Tempo total de permanência entre 550 e 1100 ºC 
UCS Universidade de Caxias do Sul 
UNS Unified Numbering System 
VID Vacuum Induction Degassing 
ZF Zona fundida 
ZTA Zona Termicamente Afetada 
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1 INTRODUÇÃO  
 
 
Os aços inoxidáveis duplex (AIDs) e superduplex (AISDs) são ligas Fe-Cr-
Ni-Mo que apresentam duas características importantes para aplicação industrial: 
elevada resistência mecânica e altíssima resistência à corrosão. A adição de cromo 
aumenta consideravelmente a resistência mecânica da ferrita por solução sólida e 
melhora a resistência à corrosão por formar um filme passivo (Cr2O3 – óxido de cromo) 
(Sharafi, 1993) e a resistência à corrosão por pite (PREN) para os AISDs é encontrada 
na literatura acima de 40 (ASTM A890/A890M, 2014). 
O aumento da resistência mecânica e à corrosão ocorrem devido ao 
balanço de fases (austenita e ferrita) provocado pela ação de alguns elementos de 
liga que estabilizam a fase ferrita (α/δ) como o cromo e molibdênio e para a austenita 
(γ) o níquel e o nitrogênio (Bain, E. C.; Paxton, 1966). Devido às suas excelentes 
propriedades os AISDs possuem diversas aplicações industriais e a principal delas é 
no setor petroquímico. O mercado brasileiro tornou-se um importante consumidor 
desses materiais devido à intensa exploração de petróleo e gás, principalmente na 
extração desses combustíveis fósseis na camada do pós-sal. Os componentes 
utilizados na indústria de óleo e gás são obtidos por processo de fundição em molde 
de areia. Esse processo de fabricação permite a confecção de peças com geometria 
complexa e sua aplicação é recomendada em bombas centrífugas, válvulas 
reguladoras de fluxos e tubos sem costura, que trabalham pressurizados (de 28 a 500 
MPa), transportando água do mar em temperaturas acima de 40 ºC e com 
concentrações de íons cloreto de até 120 g/L (ASTM A890/A890M, 2014; Martins, 
2006). 
A fabricação de equipamentos com estes aços geralmente envolve 
processos de soldagem, tanto para a montagem dos mesmos como para reparos de 
defeitos nos componentes fundidos. A plasticidade na região da solda é de extrema 
importância para a vida útil do equipamento, visto que os mesmos são projetados para 
trabalhar, no mínimo, 25 anos sem ocorrência de problemas como, por exemplo, 
corrosão e desgaste. Durante os ciclos térmicos que ocorrem na soldagem, 
dependendo do tempo de permanência no intervalo de temperaturas entre 650 e 1350 
°C podem ser precipitadas fases intermetálicas, como a sigma (σ), nitretos e a Chi (χ), 
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que prejudicam as propriedades mecânicas e de resistência à corrosão. De modo 
geral, os problemas associados à soldagem dos AIDs e AISDs são a alteração do 
balanço microestrutural δ/γ e a precipitação de fases intermetálicas que possuem 
efeito deletério. 
A utilização da Gleeble® para estudo de efeitos térmicos na microestrutura 
e propriedades mecânicas nestes aços tem sido bastante intensa nos últimos anos. 
Ela pode simular o processo térmico de soldagem, produzindo amostras com as 
mesmas características da zona termicamente afetada (ZTA) de uma região 
submetida ao processo real de soldagem, porém com tamanhos muito maiores, 
suficientes para se fazer corpos de prova para o ensaio de tenacidade à fratura, visto 
que praticamente inexistem informações na literatura sobre esse assunto. 
Em vista disso, este trabalho utilizou a Gleeble® para produzir amostras que 
simulassem um processo de soldagem com diferentes passes e, a partir das mesmas, 
analisar os efeitos de diferentes ciclos térmicos na microestrutura, nas propriedades 
mecânicas e na resistência à corrosão de um AISD ASTM A890/A890M – grau 6A.  
 
 
1.1 Objetivo  
 
 
Analisar os efeitos de diferentes ciclos térmicos característicos da 
soldagem na microestrutura, nas propriedades mecânicas e na resistência à corrosão 
de um aço inoxidável superduplex da norma ASTM A890/A890M – grau 6A. 
 
 
1.2 Metas  
 
 
✓ Simular ciclos térmicos nas temperaturas de 900 °C, 1150 °C e 1350 °C, com 
dois ciclos subsequentes (1350 °C + 1150 °C) e três ciclos subsequentes (1350 °C + 
1150 °C + 900 °C), essas temperaturas foram adotadas com base no diagrama de 
fases pseudobinário Fe(fixado em 70%)/Cr/Ni, por simulação no Thermo-Calc® e por 
trabalhos científicos. As taxas de aquecimento e resfriamento foram fixadas para 100 
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°C/s, com tempo de patamar de 3 s; todas as condições foram comparadas com o aço 
na condição como-recebido; 
 
✓ Caracterização microestrutural pelo microscópio ótico e microscópio eletrônico 
de varredura (MO/MEV) e medidas de EDS para quantificação dos elementos 
químicos presente em cada fase/condição e realizar análise da partição dos 
elementos químicos. 
 
✓ Identificar as fases por difração de raios X (DRX) em todas as condições e 
realizar contagem de fases por contraste de cores de imagens obtidas por MO; 
 
✓ Realizar ensaios de corrosão (polarização potenciodinâmica cíclica) na 
temperatura ambiente com solução de 3,5% de NaCl em todas as condições 
propostas; 
 
✓ Analisar a dureza de cada fase pela técnica de nanoindentação; 
 
✓ Obter as propriedades mecânicas do material na condição como recebido a partir 
de ensaio de tração e realizar medidas de CTOD em todas as condições nas 
temperaturas de -46 °C e 25 °C; 
 
✓ Analisar as fraturas do ensaio de CTOD através da macroestrutura e 
microestrutura com auxílios de MO, MEV e EBSD e verificar o modo de crescimento 
da trinca.  
35 
 
 
2 REVISÃO DA LITERATURA  
 
 
2.1 Aços inoxidáveis superduplex (AISDs) e suas aplicações 
 
 
Os aços inoxidáveis duplex (AIDs) e superduplex (AISDs) são classificados 
como materiais compostos por duas fases: a fase ferrita (δ) e austenita (γ) (Charles, 
2008; Gunn, 2003; Nilsson, 1992) na proporção de 1:1, e podem ser classificados de 
acordo com a sua resistência à corrosão por pite (PREN = %Cr + 3,3% Mo + 16% N), 
que neste caso para os AISDs deve estar acima de 40 (Gunn, 2003) (ASTM 
A890/A890M, 2014). São aços do sistema Fe-Cr-Ni-Mo possuindo uma quantidade 
substancial de cromo, níquel, molibdênio e manganês em sua composição química 
(Gunn, 2003). 
Os AISDs regulamentados pela norma ASTM A890/A890M (ASTM 
A890/A890M, 2014) são processados por fundição e destinados para produção de 
peças com geometria complexa. A aplicação é exclusiva para ambientes severos, em 
que são necessárias elevadas resistências mecânica e à corrosão, sendo os principais 
setores de aplicação: dessalinização de água, produção de papel e celulose, marítimo, 
petróleo e gás, mineração e processamento químico. 
Ao longo dos anos diversas composições químicas foram elaboradas a fim 
de se obter aços com elevado desempenho e com baixo custo de produção. Como 
esses aços utilizam elementos relativamente caros, como o níquel e o molibdênio 
(Tabela 2.1) para diminuir os custos, o níquel vem sendo substituído por outros 
elementos químicos que produzem o mesmo efeito estabilizador da austenita, como 
o nitrogênio e o manganês (Park e Lee, 2001; Varbai, Pickle e Májlinger, 2019). 
 
Tabela 2.1: Preço de ferroligas de níquel, molibdênio, manganês e cromo. 
Ferroliga Preço (US$/t) Referência (acesso em 28/01/2020) 
Fe-Cr 1.399,00 
Anuário estatístico do setor metalúrgico (MME, 
2019). 
Fe-Ni 17.500,00 
Fe-Mo 18.433,00 
Fe-Mn 1.225,00 
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A austenita garante a ductilidade e a tenacidade dos AISDs (Chopra, 1994). 
A quantidade, tamanho e distribuição da ferrita nos AISDs são parâmetros importantes 
nas propriedades mecânicas (Chopra, 1994). Segundo Guo e colaboradores (2018), 
devido à coexistência de duas fases, γ e δ, a resposta mecânica dos aços inoxidáveis 
superduplex torna-se mais complexa durante a deformação plástica devido à 
diferença no modo de deformação. 
Estes materiais são suscetíveis à formação de fases deletérias quando 
submetidos às variações térmicas, e essas fases são:  sigma (σ), nitreto de cromo 
(CrN/Cr2N), Chi (χ) e M23C6. A fase sigma é uma das mais importantes e que provoca 
uma severa redução das propriedades de resistência mecânica e de resistência à 
corrosão. No geral, a precipitação destas fases deletérias ocorre quando estes 
materiais são submetidos a determinadas condições de tempo e temperatura 
favoráveis ao seu crescimento. Isto provoca uma sensitização local, ou seja, os 
elementos químicos responsáveis por estabilizar as fases ferrita e austenita formam 
precipitados e, ao redor deles, ocorre um empobrecimento destes elementos na 
matriz, favorecendo a corrosão (Charles, 2008; Liang et al., 2017; Lo, Shek e Lai, 
2009; Nilsson, 1992; Ramirez, Lippold e Brandi, 2003; Sathirachinda et al., 2010; 
Voronenko, 1997; Zhang, Ziying et al., 2017). 
Os AISDs da classe fundidos em molde de areia e regulamentado pela 
norma (ASTM A890/A890M, 2014) apresentam as seguintes características: o 
tratamento térmico de solubilização deve acontecer na temperatura mínima de 1100 
°C e mantido nesta temperatura tempo suficiente para uniformizar toda a 
microestrutura e seguido de resfriamento rápido em água. O AISD – grau 6A, 
regulamentado por essa mesma norma, é caracterizado por baixo teor de carbono, 
25% de cromo, 7% de níquel, 3,5% de molibdênio e com adições de, cobre e 
tungstênio nitrogênio (% em peso). Esses dois últimos elementos químicos contribuem 
para o aumento da resistência à corrosão e da resistência mecânica (Farrar, 2004). 
Estes aços são destinados principalmente à confecção de bombas para extração de 
petróleo. 
Segundo Chail e Kangas (2016) os AIDs e AISDs  possuem elevados 
valores de CPT (temperatura crítica de pite - Critic Pitting Temperature) e CCT 
(temperatura crítica de corrosão em frestas – Critic Crevice Temperature), a Figura 
2.1 e a Tabela 2.2 mostram esses valores, mesmo o AISD 2507  que tem menor valor 
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de CCT, se comparado ao hiperduplex 2707, possui boas propriedades de resistência 
à corrosão e devido a essas características esses materiais podem ser destinados 
para áreas onde são necessárias alta resistência à corrosão e alta temperatura de 
serviço. 
 
Figura 2.1: CCT (temperatura crítica de corrosão em frestas – Critic Crevice 
Temperature) e CPT (temperatura crítica de pite - Critic Pitting Temperature) de aços 
inoxidáveis (Chail e Kangas, 2016). 
 
Tabela 2.2: Composição química dos aços da Figura 2.1. 
Aço 
Composição química porcentagem em peso 
Cr Ni N Mo PREN 
SAF 2507 25 7 0,3 4 42,5 
SAF 2707 HD 27 7 0,4 5 48 
SAF 3207 HD 32 7 0,5 3,5 50 
 
A austenita apresenta diversas morfologias e segundo Ohmori e Maehara 
(1984) a formação, por exemplo, da austenita de Widmanstätten na fase ferrita nos 
aços inoxidáveis duplex pode ser explicada através da utilização do modelo de 
transformação difusional assistida por cisalhamento. Em relação ao efeito de 
cisalhamento sobre o crescimento de austenita na ferrita, Redjaimia e colaboradores 
(1991) observaram que a austenita secundária poderia se formar na ferrita através de 
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um processo de nucleação de duplo cisalhamento entre 550 e 650 °C. As relações de 
orientação entre a austenita secundária (γ2) e a matriz de ferrita (δ) são as seguintes: 
 
[111]γ2//[011]δ 
[1̅01]γ2//[1̅1̅1]δ 
[1̅21̅]γ2//[2̅11̅]δ 
 
De modo geral, a austenita do metal de solda dos AIDs é formada a partir 
da ferrita em três modos: como alotriomórficas nos contornos de grão da ferrita 
primária, como Widmanstätten de placas laterais com crescimento para dentro dos 
grãos dos alotriomórficos e como precipitados intragranulares. A descrição da 
morfologia da austenita comumente utilizada é a classificação de Dubé e Aaronson 
para ferrita nos aços de baixo carbono (Figura 2.2).  
 
 
Figura 2.2: Classificação morfológica proposto por Dube (1958) e Aaronson (1960). 
Em (a) alotriomorfos de contorno de grão; (b) em agulhas ou placas (1 – nucleação 
primária e 2 – secundária); (c) dentes de serra; (d) idiomorfos (1 – intragranular e 2 – 
contorno de grão); (e) partículas alongadas intragranulares e (f) estrutura maciça. 
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A morfologia da austenita depende do tamanho de grão ferrítico e taxa de 
resfriamento (Nilsson, 1992). Grãos refinados aumentam o número de núcleos 
formados acima da temperatura de formação de placas de Widmanstätten, facilitando 
a formação da morfologia alotriomórfica. Em grãos ferríticos maiores, por outro lado, 
relativamente poucos núcleos são formados a elevadas temperaturas, de modo que 
em baixas temperaturas, estas regiões ficam supersaturadas, e a austenita irá nuclear 
e crescer na forma de Widmanstätten.  
Southwick e Honeycombe (1980) realizaram um estudo da decomposição 
da ferrita em um aço inoxidável duplex com 26% de cromo e 5% de níquel, propondo 
que, em temperaturas baixas (cerca de 500 °C e abaixo), a austenita pode se formar 
a partir da ferrita por um mecanismo similar ao da formação da martensita. Reações 
a altas temperaturas ocorrem por uma nucleação difusional e crescimento do referido 
processo, sendo que a baixas temperaturas ocorre uma transformação martensítica 
adifusional. 
A temperatura de transição e a tenacidade dos AIDs e AISDs variam de 
acordo com teor de ferrita na microestrutura. Portanto, quanto maior a quantidade de 
ferrita menor a tenacidade e consequentemente, a temperatura de transição dúctil 
frágil se desloca para temperaturas maiores (Southwick e Honeycombe, 1980).  A 
Tabela 2.3 especifica as propriedades mecânicas de alguns aços inoxidáveis.  
 
Tabela 2.3: Propriedades mecânicas de alguns aços (Nilsson, 1992). 
Tipo UNS LE1 
[MPa] 
LR2 [MPa] AL3 [%] Charpy4 
[J] 
RF 5 
[MN/m2] 
Austenítico S30400 210 515-690 45 >300 120±120 
Ferrítico S43000 205 450 20 ---- ---- 
Duplex S32750 550 800-1000 25 230 300±300 
1: LE = Limite de escoamento mínimo; 2: LR = Limite de resistência à tração; 3:AL = Alongamento 
mínimo; 4: Energia mínima absorvida em ensaio Charpy na temperatura ambiente; 5: RF = Resistência 
à fadiga obtida por tração cíclica. 
 
Os aços inoxidáveis são de uma família com diferentes graus, que variam 
de acordo com sua resistência à corrosão. Atualmente os aços inoxidáveis duplex são 
divididos em cinco grupos, Tabela 2.4 (IMOA, 2009). 
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Tabela 2.4: Família dos aços inoxidáveis (IMOA, 2009).  
Grupo UNS 
Composição química nominal (% em peso) 
PREN 
Cr Ni Mo N Cu W 
Lean  S32101 21 1,5 0,5 0,16 0,5 --- 25 
Duplex Standard S32205 22 5 3,2 0,16 --- --- 35 
25 cromo duplex S32550 25 6 3 0,2 2 --- 40 
Super duplex S32750 24 7 3,5 0,27 0,2 --- 40- 45 
Hiper duplex S32707 29 9,5 5 0,5 1 --- < 45 
 
A descoberta da microestrutura duplex foi descrita por Bain e Griffiths em 
1927, mas foi depois de 1930 que se tornou comercialmente viável (Nilsson, 1992) e 
reconhecido que cerca de 10% de cromo melhorava a resistência à corrosão e a 
oxidação em elevadas temperaturas (Sharafi, 2009). 
Segundo Charles (2008) a origem dos aços inoxidáveis austeno-ferríticos 
ocorreu na França por volta de 1933, quando um erro de adição de elementos de liga 
durante a fusão de um aço do tipo 18%Cr – 9%Ni – 2,5%Mo, na Companhia Jacob 
Holtzer, resultou numa composição química contendo 20%Cr – 8%Ni – 2,5%Mo, que 
promoveu uma alta fração volumétrica de ferrita numa matriz austenítica. Esse tipo de 
aço inoxidável com características magnéticas foi estudado num laboratório de 
pesquisa Francês chamado Unieux, onde se descobriu rapidamente que, qualquer 
que fosse o tratamento térmico empregado, a liga bifásica γ/δ não era sensível ao 
ataque intergranular em vários meios corrosivos. Já em 1940 tinha surgido uma nova 
família de aços inoxidáveis, com diversas ligas sendo estudadas, patenteadas e 
comercializadas na França, Suíça e Estados Unidos. 
A Tabelas 2.5 e 2.6 mostram as composições químicas dos principais aços 
inoxidáveis e as principais aplicações dos AIDs, respectivamente. Os AIDs e os AISDs 
fundidos são aplicados em bombas centrífugas tais como: transferência de água numa 
estação de bombeamento, plantas de tratamento de esgoto, trocadores de calor, 
alimentação de caldeiras e extração de petróleo em plataformas marítimas (Nilsson, 
1992).  
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Tabela 2.5: Composição química dos AIDs mais comuns (Nilsson, 1992) 
Denominação 
UNS 
Nome 
comercial 
Cr Mo Ni N C Outros 
elementos 
PREN 
S32340 SAF 2304 23 0,2 4,0 0,1 0,03 ---- 25 
S31803 SAF 2205 22 3,0 5,3 0,17 0,03 ---- 35 
S32750 SAF 2507 25 3,8 7,0 0,27 0,03 0,7 Cu 42 
S32760 ZERON® 100 25 3,6 7,0 0,25 0,03 0,7 W 41 
 
Tabela 2.6: Principais aplicações dos aços inoxidáveis duplex (Nilsson, 1992) 
Industrial 23 Cr-4Ni-0,1Mo 
PREN= 25 
22 Cr-5Ni-3Mo 
PREN= 30-36 
25 Cr-duplex 
PREN= 32-40 
25 Cr superduplex 
PREN>40 
Químico Tubulações, 
instrumentação 
Serpentinas para 
fusão de enxofre, 
tanques, 
trocadores de 
calor 
Separadores de 
uréia, 
trocadores de 
calor, vasos de 
pressão 
Tubulações para 
evaporação de sal e 
resfriamento - água 
do mar 
Petroquímico Reatores com 
carcaça de aço 
carbono 
Unidades de 
dessalinização  
dessulfuração 
Equipamento 
de 
dessulfuração, 
carcaça de 
bombas 
Tubulações para 
ambientes contendo 
Cl- e HCl 
Óleo e gás Resfriadores, 
tubulações, 
sistemas de 
tensão, 
instrumentação 
Estrutura, cabos, 
tubulações de gás 
natural, vasos de 
pressão 
Campanas de 
mergulho, 
tubulações de 
gás 
Tubulações contra 
incêndio, vasos de 
pressão, válvulas, 
perfuração marinha 
 
 
2.2 Metalurgia dos aços inoxidáveis superduplex 
 
 
A solidificação dos aços inoxidáveis pode iniciar com a formação da ferrita 
e/ou da austenita, isto irá depender do balanceamento entre os elementos de liga que 
promovem a formação de ferrita e de austenita (Leone G.L., 1982; Lippold, 1979). A 
solidificação, para diferentes relações entre cromo e níquel, pode resultar na formação 
de ferrita ou austenita como fase primária, à medida que os teores de cromo e níquel 
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aumentam, respectivamente. Lippold (1979) esquematizou quatro modos de 
solidificação, Figura 2.3, relacionando apenas a composição química. 
 
 
Figura 2.3: Diagrama pseudobinário esquemático do processo de solidificação do 
sistema Fe-Cr-Ni com concentração de ferro fixada em 70% (Lippold, 1979). 
 
→ Modo A (composição hipopseudo-eutética): O processo de solidificação inicia-se 
com a formação de células ou dendritas de austenita, finalizando-se apenas com a 
formação desta fase. O sólido formado possui elevado teor de níquel e baixo teor de 
cromo. 
 
→ Modo B: A solidificação inicia-se com a formação de células ou dendritas de 
austenita e posterior formação de ferrita entre essas regiões, por efeito de segregação 
de elementos que promovem a formação de ferrita. O níquel é absorvido pela condição 
já em estado sólido, o cromo é rejeitado para o líquido aproximando sua composição 
da composição eutética. A formação da ferrita resulta da transformação eutética do 
líquido em ferrita e austenita (L → δ + γ). 
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→ Modo C (composição hiperpseudo-eutética): A solidificação inicia com a 
formação de ferrita. Esta ferrita terá elevado teor de cromo e baixo teor de níquel. O 
níquel e elementos estabilizadores da austenita são rejeitados para o líquido. A 
austenita forma-se posteriormente na interface ferrita/líquido. O último volume de 
líquido a solidificar será como eutético (δ + γ). A ferrita primária formada nos núcleos 
das células ou dendritas é estável devido ao elevado teor de cromo. A ferrita formada 
posteriormente é menos estável e a maior parte se transforma em austenita. A 
formação da austenita ocorre através de uma reação peritética do líquido mais o sólido 
δ dando líquido mais o sólido γ (L + δ → L + γ) ou, dependendo das condições de 
solidificação, reação eutética do líquido dando os sólidos δ e γ (L → δ + γ); 
 
→ Modo D: A ferrita é a única fase formada na solidificação e posterior formação 
de austenita no estado sólido. A austenita nucleia no contorno de grão ferrítico ou em 
regiões interdendríticas. 
 
 
2.3 Efeitos dos principais elementos de liga nos aços inoxidáveis superduplex 
 
 
A formação do aço inoxidável superduplex ocorre pela influência de alguns 
elementos de liga, sendo os mais importantes o cromo, níquel, molibdênio e o 
nitrogênio. A Tabela 2.7 mostra os valores relativos dos elementos químicos presentes 
no aço inoxidável superduplex de grau 6A e quais elementos que estabilizam as fases 
ferrita e austenita e na Tabela 2.8 são apresentadas a máxima solubilidade de alguns 
elementos de liga nas fases ferrita e austenita. 
Os elementos de liga adicionados aos aços inoxidáveis podem ser divididos 
em duas categorias: estabilizadores da ferrita e estabilizadores da austenita. Aqueles 
que estabilizam a fase ferrita (CCC - δ ou α) são denominados de elementos 
ferritizantes ou alfagênicos. E os elementos austenitizantes ou gamagênicos são 
responsáveis pela estabilidade da fase austenita (CFC - γ) (Ishida e Nishizawa, 1974). 
A norma (ASTM A890/A890M, 2014) estabelece o teor ideal de cada elemento para 
AID e AISD fundidos (Tabela 2.7). 
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Tabela 2.7: Composição química do AISD 6A de acordo com a norma (ASTM 
A890/A890M, 2014).  
Dados do material 
Grau 6A Tipo 25Cr-7Ni-Mo-N 
UNS J93380 ACI CD3MWCuN 
Composição química (% em peso) 
Máx. de carbono 0,03 γ 
Máx. de manganês 1,00 γ 
Máx. de silício 1,00 α/δ 
Máx. de fósforo 0,03 α/δ 
Máx. de enxofre 0,025 α/δ 
Cromo 24,0 - 26,0 α/δ 
Níquel 6,5 – 8,5 γ 
Molibdênio 3,0 – 4,0 α/δ 
Cobre 0,5 – 1,0 γ 
Tungstênio 0,5 – 1,0 α/δ 
Nitrogênio 0,20 – 0,30 γ 
α/δ – Estabiliza a fase ferrita; γ – Estabiliza a fase austenita; PREN = %Cr+3,3%Mo+16%N≥40. 
 
Tabela 2.8: Máxima solubilidade de alguns elementos de liga nas fases ferrita (α/δ) e 
austenita (γ) (% em peso) (Hans Berns e Ferrous, 2004; Knyazeva e Pohl, 2013a). 
Elemento químico Estrutura cristalina α/δ γ Solução sólida 
Tungstênio CCC 35 4,7 S 
Molibdênio CCC 31 1,7 S 
Manganês CFC 3,5 100 S 
Cromo CCC 100 12,5 S 
Cobre CFC 2,1 12 S 
Níquel CFC 6 100 S 
Silício ----- 11 1,7 S 
Carbono ----- 0,03 2,1 I 
Nitrogênio ----- 0,1 2,8 I 
I – Solução sólida intersticial; S - Solução sólida substitucional. 
 
A distribuição dos elementos de liga não depende apenas dos respectivos 
limites de solubilidade dos elementos de liga mostrado na Tabela 2.8, mas também é 
influenciada pela temperatura, duração do tratamento térmico e pela taxa de 
resfriamento (Knyazeva e Pohl, 2013a). Os efeitos de diferentes elementos de liga nas 
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fases são quantificados usando os números equivalentes de níquel e cromo (Lo, Shek 
e Lai, 2009). 
Os elementos de liga Fe, Cr, Ni, Mo se apresentam na estrutura cristalina 
como elementos substitucionais e os elementos C e N como elementos intersticiais 
(Atamert e King, 1991; Hans Berns e Ferrous, 2004; Knyazeva e Pohl, 2013a). Os 
elementos químicos: cobre e tungstênio estão presentes no material grau 6A. A 
solubilidade do cobre na austenita é relativamente alta, aproximadamente 4%, e ele 
não forma carbonetos, mas tem habilidade de aumentar a Energia de Falha de 
Empilhamento (EFE) da austenita. O aumento da EFE diminui a distância entre duas 
discordâncias parciais que contêm os defeitos de empilhamento (Banas e 
Mazurkiewicz, 2000). Neste caso, o processo de recuperação do material é facilitado 
pela aniquilação das discordâncias. 
A solubilidade do cobre na ferrita é baixa até aproximadamente 2% e 
dependendo do teor de cobre e do tratamento térmico, a precipitação da fase ε pode 
ocorrer nos AIDs. Uma quantidade pequena desta fase dispersa no material pode 
influenciar na estabilidade do filme passivo e, consequentemente, provocar corrosão 
por pites (Banas e Mazurkiewicz, 2000).  
O tungstênio estabiliza a ferrita e melhora a resistência à corrosão nos AIDs 
(Sharafi, 1993). Adições de cobre e tungstênio podem acelerar o endurecimento e 
ampliar o campo de estabilidade dos precipitados, particularmente para temperaturas 
superiores a 400ºC. Esse efeito de endurecimento foi utilizado para melhorar a 
resistência à abrasão de aços inoxidáveis duplex, que constituem componentes 
fundidos de bombas hidráulicas. O fenômeno é bem conhecido e não conduz a uma 
redução significativa na resistência à corrosão, enquanto que a tenacidade ao impacto 
permanece em níveis elevados. 
A partir da fórmula empírica PREN: %Cr+3,3%Mo+16%N é possível avaliar 
o desempenho dos AIDs e AISDs em relação à resistência à corrosão em ambientes 
contendo íons cloreto. A sigla PREN em inglês significa “Pitting Resistance Equivalent 
Number’’. O resultado desta fórmula deve ultrapassar o valor de 31 para os AIDs e 40 
para os AISDs (ASTM A890/A890M, 2014).  
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2.3.1 Cromo 
 
 
O cromo é o elemento químico fundamental para a elaboração dos aços 
inoxidáveis, devido à formação de uma camada passiva na superfície do aço, além de 
atuar como estabilizador da ferrita (Ishida e Nishizawa, 1974).  
Para garantir a formação do filme passivo, os aços inoxidáveis devem ter 
no mínimo 10,5% em porcentagem em peso de cromo (Uijl e Carless, 2012). O cromo 
na superfície do aço é oxidado para formar uma camada invisivelmente fina de óxido 
de cromo (Cr2O3), essa camada é conhecida como passivação e é rapidamente 
reconstruída se ocorrerem danos, desde que o teor de cromo permaneça acima de 
um valor limite de ∼ 7% (Rackley, 2010). Defeitos do filme passivo podem ocorrer 
como resultado da fluência ou do ciclo térmico, e a presença de vapor de água leva à 
formação de espécies voláteis de hidroxila contendo cromo e à perda de cromo do 
aço por evaporação (Rackley, 2010). Além disso, em ambientes aquosos que contém 
elementos químicos da família dos halogênios, a resistência pode diminuir 
drasticamente se o filme passivo romper. Em relação às propriedades mecânicas o 
cromo pode dificultar o movimento das discordâncias na ferrita atuando como barreira 
ao seu movimento (Wang et al., 2013). 
O cromo favorece no aumento do potencial de corrosão, da CPT 
(temperatura crítica de pite - Critic Pitting Temperature) e da CCT (temperatura crítica 
de corrosão em frestas – Critic Crevice Temperature) e melhora a estabilidade do filme 
passivo em ambientes ácidos. O limite máximo para o teor de cromo é de 
aproximadamente 30-32%, onde precipitação em fase intermetálica pode reduzir 
acentuadamente a ductilidade, tenacidade e resistência à corrosão dessas ligas. 
 
 
2.3.2 Níquel 
 
 
O níquel é utilizado como forte estabilizador da austenita, sua estrutura 
cristalina é cúbica de face centrada – CFC e o seu ponto de fusão é em torno de 1453 
°C. Ele é comumente utilizado para representar os elementos químicos que tendem a 
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estabilizar a austenita, sob a forma de “Níquel equivalente - Nieq” (Lo, Shek e Lai, 
2009). Nos aços inoxidáveis duplex/superduplex geralmente contêm 4 a 9% em peso 
de Ni. 
 
 
2.3.3 Molibdênio 
 
 
O elemento químico molibdênio (Mo) tem a característica de estabilizar a 
fase ferrita e, além disso, nos AISDs promove o aumento da resistência à corrosão e 
restringe a precipitação da fase sigma (σ)  (Weber e Uggowitzer, 1998). Nos aços 
inoxidáveis duplex geralmente contêm 1 a 3,9% em peso de Mo. Ele tem efeito de 
melhorar a resistência à corrosão dos aços inoxidáveis duplex. O molibdênio tem uma 
tendência a combinar-se com o ferro para formar fases intermetálicas, principalmente 
a fase Laves Fe2Mo. 
 
 
2.3.4 Nitrogênio 
 
 
O nitrogênio é um forte estabilizador da fase austenita, essa fase apresenta 
maior solubilidade para elementos intersticiais por possuir maior número de sítios 
tetraédricos (Knyazeva e Pohl, 2013b). Na ferrita, a solubilidade é baixa e quando a 
mesma acontece ocorre nos interstícios octaédricos e, por esse motivo, as formações 
de carbonetos e nitretos ocorrem exclusivamente na fase ferrítica e nos limites da fase 
ferrita/austenita (Knyazeva e Pohl, 2013b). 
O alto teor de nitrogênio, acima de 0,3% em peso, no AISD pode produzir 
porosidades sérias de gás nitrogênio. A introdução deste elemento altera o modo de 
solidificação do modo monofásico (apenas ferrita) para o modo de solidificação ferrita-
austenita, além disso, o N fortalece a fase austenita (Park e Lee, 2001). 
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2.4 Fases deletérias 
 
 
A precipitação de fases deletérias nos AIDs e AISDs é favorecida devido à 
grande quantidade de elementos de liga que eles contêm (Knyazeva e Pohl, 2013b). 
Termodinamicamente, isso leva à formação de muitas fases. Além disso, as taxas de 
difusão dos elementos intersticiais na ferrita são aproximadamente 100 vezes maiores 
e possuem solubilidade 100 vezes menores que na austenita. Isso provoca a 
formação de carbonetos, nitretos e fases intermetálicas preferencialmente na ferrita 
(Knyazeva e Pohl, 2013b). A Figura 2.4, mostra os principais precipitados comuns nos 
AIDs e AISDs em relação à temperatura versus tempo e as características dos 
precipitados estão citados na Tabela 2.9.  
 
Figura 2.4: Diagrama de precipitação esquemático dos aços inoxidáveis duplex 
(Charles, 2008). 
 
A faixa de temperatura de 300 a 1000 °C é onde ocorre a precipitação das 
principais fases deletérias e pode ser por meio de um envelhecimento isotérmico, 
tratamento térmico incorreto ou, até mesmo, em processos de soldagem, isto é 
consequência da instabilidade da ferrita. As principais fases são: fase sigma (σ), Cr2N, 
CrN, austenita secundária (γ2), fase χ, fase R, fase π, M7C3, M23C6 e fase τ, todas as 
fases citadas e suas características estão apresentadas na Tabela 2.9.  
49 
 
 
Além disso, pode ocorrer decomposição da ferrita espinodal na faixa de 
temperatura de 300 a 500 °C no qual a ferrita forma uma fase rica em cromo (α’) e 
uma rica em ferro sem nucleação. Essa reação ocorre mais rapidamente na 
temperatura de 475 ºC, por isso o efeito é conhecido como “fragilização 475 ºC” 
(Nilsson, 1992) (Voronenko, 1997).  
A formação destas fases altera as propriedades mecânicas e de resistência 
à corrosão, geralmente de forma negativa. Por exemplo, a formação de carbonetos 
em contorno de grão diminui o teor de cromo na região adjacente, deixando esta área 
mais susceptível a sofrer corrosão, esse processo é conhecido como sensitização (Lo, 
Shek e Lai, 2009) (Knyazeva e Pohl, 2013b). A Figura 2.6 mostra a superfície da 
fratura frágil provocada pela presença de nitretos.  De acordo com a Figura 2.5 as 
fases deletérias surgem com a combinação de tempo e temperatura, à medida que se 
aumenta essas duas variáveis a proporção de fases deletérias também aumenta 
(Pardal et al., 2010). 
 
Figura 2.5: Porcentagem de fases deletérias versus tempo de envelhecimento nas 
temperaturas 800, 850, 900 e 950°C para o aço UNS 532750  (Pardal et al., 2010).  
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Figura 2.6: Liga obtida por fundição (26Cr/6Ni/3Mo/3Cu/0,2N % - em peso). Fratura 
por clivagem causada por nitretos de cromo (Knyazeva e Pohl, 2013b). 
. 
Tabela 2.9: Principais fases e precipitados encontrados em aços inoxidáveis (Lo, Shek 
e Lai, 2009). 
Fase 
Estrutura 
cristalina 
Fórmula 
química 
T (°C) 
Grupo 
espacial 
Parâmetro de rede 
(Ǻ) 
Ferrita - α CCC ------ ------ Im3m 0,286–0,288 
α’Cr* CCC ------ 300-525 Im3m 0,286–0,288 
Austenita - γ CFC ------ ------ Fm3m 0,358–0,362 
Sigma - σ Tetragonal Fe-Cr-Mo 600-1000 P42/mnm 
a = 0,879 
c = 0,454 
Chi - χ CCC Fe36Cr12Mo10 700-900 I43m 0,892 
R Trigonal Fe-Cr-Mo 550-700 R3 
a = 1,0903 
c = 1,934 
π Cúbico Fe7Mo13N4 550-600 P4132 0,647 
τ Ortorrômbico ------ 550-650 Fmmm 
a = 0,405 
b = 0,484 
c = 0,286 
G CFC Ti6Ni12Si10 <500 ------ 1,14 
 Cr2N ------ Cr2N 700-900 P31m 
a = 0,4795 
c = 0,4469 
CrN Cúbico CrN ------ Fm3m 0,413–0,447 
M23C6 CFC ------ 600-950 Fm3m 1,056–1,065 
T: Temperatura de formação; *Decomposição da ferrita espinodal. 
51 
 
 
A Figura 2.7 mostra através de um diagrama de fases pseudobinário com 
teor de ferro fixado em 70%, a faixa de formação dos principais intermetálicos nos 
AIDs e AISDs. A solidificação inicia com a formação da fase ferrita e a baixa 
temperatura, no estado sólido, a austenita se precipita. Devido ao elevado teor de 
elementos de liga nesses materiais a possibilidade de formar intermetálicos é maior  
(Pohl, Storz e Glogowski, 2007). 
 
 
Figura 2.7: Diagrama pseudobinário da liga Fe-Cr-Ni com teor de ferro fixado em 
70%. Legenda: L=líquido; α=ferrita; γ1= austenita primária; γ2= austenita secundária; 
γ3= austenita terciária; σ=sigma e α’=alfa linha ou fragilização a 475°C. Adaptado de 
(Pohl, Storz e Glogowski, 2007). 
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2.4.1 Carbonetos 
 
 
Os carbonetos do tipo M7C3, normalmente precipitam na faixa de 
temperaturas de 950 ºC a 1050 ºC, ao passo que os carbonetos com estequiometria 
do tipo M23C6, precipitam em temperaturas abaixo de 950 ºC. Ambos os tipos de 
carbonetos se precipitam, predominantemente, nas interfaces ferrita/austenita, 
podendo também aparecer nos contornos de grãos da ferrita (Nilsson, 1992). 
Nos aços inoxidáveis duplex e superduplex atuais, onde o teor de carbono 
é extremamente baixo (0,3 g/L máximo), os carbonetos, de uma maneira geral, não 
têm um papel tão importante como já tiveram no passado, onde os teores de carbono 
nos aços inox eram relativamente bem maiores (até 1 g/L) (Martins, 2006). A 
precipitação de carbonetos pode ser evitada limitando o teor de carbono a um máximo 
de 0,05% em peso (Knyazeva e Pohl, 2013b). 
 
 
2.4.2 Nitretos 
 
 
A formação de nitretos pode ser distinguida por seus diferentes 
mecanismos de precipitação nos dois compostos de nitreto: CrN e Cr2N. O CrN 
precipita antes da fase de equilíbrio Cr2N (Knyazeva e Pohl, 2013b). Os nitretos do 
tipo Cr2N precipitam na faixa de temperatura entre 550-1000 °C e a maior cinética de 
precipitação ocorre no intervalo 700-900 °C (Knyazeva e Pohl, 2013b). 
Em ciclos térmicos, em altas temperaturas (> 1300 °C) e seguido por 
resfriamento rápido, a fração volumétrica de ferrita pode aumentar e causar danos 
significativos como a precipitação de nitretos. Este efeito é devido ao excesso de 
nitrogênio em grãos ferríticos e o tempo de difusão desse elemento na austenita ser 
insuficiente (Charles, 2008).   
A Figura 2.8 exemplifica a mudança da composição química local quando 
há formação de precipitados, que neste caso, é o nitreto de cromo. Neste ponto, o 
material sofre sensitização e a corrosão por pite acontece na região adjacente ao 
precipitado. 
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Figura 2.8: Caracterização de Cr2N pelo microscópio eletrônico de transmissão 
(MET): (a) Cr2N intragranular no grão de ferrita; (b) Teor de Cr ao longo da linha 
(vermelho - a) adjacente ao Cr2N (Zhang, Zhiqiang et al., 2017). 
 
 
2.4.3 Fase sigma (σ) 
 
 
A fase sigma é um intermetálico formado essencialmente por Fe-Cr e a 
faixa de temperatura de precipitação dessa fase depende da composição química da 
liga, mas, geralmente, a temperatura de precipitação encontra-se entre 600 °C e 1000 
°C (Lo, Shek e Lai, 2009).  A fase σ ocorre preferencialmente em sítios ferríticos, onde 
a concentração de cromo e molibdênio é alta. Durante a formação da fase σ, a 
vizinhança fica empobrecida de cromo e molibdênio e se transforma em austenita 
secundária (Garzón e Ramirez, 2006). 
Adições de tungstênio e cobre nos AIDs aceleram a cinética de precipitação 
de fases intermetálicas como sigma e Chi. Na fase sigma, este comportamento tem 
sido explicado pela mudança na morfologia da mesma com a adição do tungstênio 
(Hertzman et al., 1997). 
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Chun e colaboradores (2013) mostraram, através de imagens por elétrons 
retroespalhados do MEV, que os precipitados na fase inicial aparecem no interior da 
ferrita, e aumentam com o tempo de envelhecimento e podem precipitar na interface 
ferrita/austenita. Observou-se que a fase Chi diminuía à medida que aumentava o 
tempo durante o tratamento de envelhecimento, Figura 2.9 (a-d). A composição 
química do aço 316FR AF (Chun et al., 2013) está na Tabela 2.10. 
 
 
 
Figura 2.9: Imagens obtidas no MEV pelo detector de elétrons retroespalhados 
(ERE) mostrando a mudança microestrutural durante o tratamento de 
envelhecimento do aço 316FR AF soldado: (a) envelhecido a 873 K - 10 h, (b) 
envelhecido a 873 K - 100 h, (c) envelhecido a 973 K - 1 h, (d) envelhecido a 1023 K 
- 100 h (Chun et al., 2013). 
 
Tabela 2.10: Composição química do aço 316FR AF (Chun et al., 2013). 
Elementos 
(% em peso) 
C S P Cr Ni Mo Si Mn N 
316FR AF 0,0085 0,0009 0,023 17,56 12,02 2,15 0,44 079 0,088 
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Martins (2006) observou que nas temperaturas de 520 e 1060 ºC a fase 
sigma não se fazia presente para o AISD ASTM A890 grau 6A. Em ambos os casos 
as microestruturas eram compostas por uma matriz ferrítica contendo austenita 
precipitada na forma de “ilhas,” aproximadamente, as mesmas proporções. Ele 
verificou que não existiam precipitados nas interfaces δ/γ e nem nos contornos de 
grãos da ferrita, Figura 2.10.  
 
 
Figura 2.10: Amostra tratada a 520 e 1060 ºC por duas horas do aço ASTM A890 
grau 6A. Ataque: Beraha II (Martins, 2006). 
 
Ramirez (2001) observou a partir de diagramas pseudobinário obtidos pelo 
software Thermo-Calc® que temperaturas de precipitação da fase sigma variaram de 
778 a 953 ºC para as ligas S32304 e S32760, ambas conformadas por laminação 
(Figura 2.11). A composição química destes aços encontra-se na Tabela 2.11. 
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(a) (b) 
 
(c) (d) 
Figura 2.11: (a) e (b) são do aço UNS S32304 e (c) e (d) são do aço UNS S32760, 
em (a) e (c) diagrama de fase pseudobinário, onde a linha tracejada indica a 
composição da liga; em (b) e (d) variação da fração molar das fases em equilíbrio 
com a temperatura (Ramirez, 2001). 
 
Tabela 2.11 Composição química dos aços UNS S32304 e UNS S32760 (Ramirez, 
2001). 
Elementos (% 
em peso) 
C Si Mn P Cr Ni Mo W Cu Co N 
S32304 0,014 0,41 1,53 0,022 22,64 4,81 0,3 - 0,33 0,08 -0,1 
S32760 0,022 0,19 0,51 0,022 25,14 6,86 3,61 0,61 0,59 - 0,250 
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2.4.4 Fase Chi (χ) 
 
 
Tanto a fase sigma como a fase Chi são intermetálicos que se formam com 
frequência nos AIDs e AISDs durante tratamento de envelhecimento isotérmico. E 
uma maneira fácil de diferenciá-los é utilizar o detector de elétrons retroespalhados 
(ERE) no microscópio eletrônico de varredura (MEV). A fase Chi surge primeiro, mas 
ao longo do envelhecimento isotérmico, a mesma se transforma em fase sigma. O 
carbono possui boa solubilidade na fase Chi sendo esta fase conhecida também como 
M18C (Lo, Shek e Lai, 2009).  
As Figuras 2.12 e 2.13 mostram a transformação ao longo do tempo e a 
Tabela 2.12.mostra a composição química do aço 2205-0,2 Ag. A fase Chi precipita 
antes da fase sigma. Depois passa a coexistir com a fase sigma e à medida que 
aumenta o tempo de envelhecimento ela se transforma completamente na fase sigma 
(Chun et al., 2013; Pohl, Storz e Glogowski, 2007; Yang et al., 2015). 
 
 
Figura 2.12: Crescimento de fases secundárias em relação ao tempo. Austenita (γ), 
ferrita delta (δ), austenita secundária (γ2), Chi (χ) e sigma (σ) (Yang et al., 2015). 
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Figura 2.13: Microestruturas do aço 2205-0,2 Ag recozido a 800 °C e envelhecido: 
(a) 0 h, (b) 1 h, (c), 10 h, e (d) 100 h. Ataque químico com Murakami. (Yang et al., 
2015). 
 
Tabela 2.12: Composição química do aço 2205-0,2 Ag (Yang et al., 2015) 
Elementos 
(% em peso) 
C Si Mn P S Cu Ni Cr Mo Ag 
2205-0,2 Ag 0,01 0,51 1,59 0,01 0,003 0,15 5,82 22,58 3,02 0,20 
 
 
 
2.4.5 Austenita secundária (γ2) 
 
 
A austenita secundária nucleia na interface austenita/ferrita ou no interior 
do grão ferrítico. Estes precipitados consomem toda a ferrita durante o 
envelhecimento isotérmico em temperaturas entre 600 e 800 °C ou durante 
reaquecimento causado por soldagens multipasse (Yang et al., 2015). É uma fase rica 
em níquel e pobre em cromo particularmente quando precipita cooperativamente com 
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o Cr2N e pode promover a corrosão localizada e intergranular (Nilsson, 1992; 
Voronenko, 1997). 
A decomposição da ferrita em austenita pode ocorrer numa ampla faixa de 
temperaturas e existem, aparentemente, três mecanismos diferentes pelos quais a 
austenita pode se formar na matriz ferrítica (Lo, Shek e Lai, 2009): 
 
→ Pela reação eutetóide: δ ↔ σ + γ2; 
→ Como precipitados de Widmanstätten; 
→ Em um processo similar ao da martensita. 
 
Durante o resfriamento a partir do campo ferrítico parte desta fase 
transforma-se em austenita primária (γ1). Caso este resfriamento seja muito rápido, a 
formação da γ1 pode ser prejudicada, obtendo-se uma microestrutura metaestável 
com elevados teores de ferrita. Assim, durante o resfriamento a austenita secundária 
(γ2) precipita a partir da ferrita (Ramirez, 2001). Os teores de cromo, molibdênio e 
nitrogênio na γ2 formada na zona fundida (ZF) de um AID são menores que os da 
austenita primária (Atamert e King, 1991). 
De acordo com Chun e claboradores (2013) os precipitados σ, χ, e 
γ2 precipitam principalmente durante o envelhecimento, sendo que os precipitados σ 
e γ2 nucleiam preferencialmente na interface austenita/ferrita enquanto que a fase χ 
nucleia no interior do grão ferrítico (Figura 2.14). 
 
 
Figura 2.14: Austenita secundária  (γ2) obtidas pela técnica de Difração de elétrons 
retroespalhados (EBSD - electron backscattered diffraction) (Chun et al., 2013). 
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2.5 Simulação térmica utilizando a Gleeble®  
 
 
Vários autores já relataram o efeito da temperatura versus tempo nos 
AISDs, seja por meio de simulações da zona termicamente afetada (ZTA) ou variações 
de taxas de resfriamento. Nas Tabelas 2.13 e 2.14 estão apresentados o resumo dos 
principais trabalhos sobre essa linha de pesquisa. Guo e colaboradores (2016) 
avaliaram a evolução microestrutural e a resistência à corrosão por pite do aço AID 
2002 de acordo com os seguintes parâmetros: temperatura máxima de aquecimento 
de 1350 °C e uma taxa de aquecimento de 400 °C/s, mantido  no patamar por 3 s, em 
seguida resfriado a 800 °C com diferentes taxas de resfriamento  (100, 50, 30, 20 e 
10 °C/s). Como resultado, foi observado que ao diminuir a taxa de resfriamento de 100 
para 10 °C/s, a fração volumétrica da austenita e o seu tamanho do grão aumentaram.  
 
Tabela 2.13: Parâmetros de alguns trabalhos científicos publicados nos últimos anos 
utilizado o simulador termomecânico Gleeble® nos AIDs e AISDs. 
Aço 
Temperatura 
de pico (°C) 
Taxa de resfriamento 
(°C/s) ou tempo (s) 
Tempo de 
permanência (s) 
Microestrutura Referência 
2002 1350 100, 50, 30, 20 e 10  3 
Alteração na 
morfologia da 
austenita 
(Guo, 
2016) 
2205 1350 
2, 8, 21 e 35 s (as 
taxas de resfriamento 
foram controladas no 
intervalo (1200 – 800 
°C) 
1 
ACG 
AW 
APT 
(Liou, 
2002) 
2205 1345 400 1 
ACG 
AW 
APT 
AIG 
(Yang, 
2011) 
AID* 1350 
150, 80, 40 e 20 (as 
taxas de resfriamento 
foram controladas no 
intervalo (1200 – 800 
°C) 
6 
Presença de 
nitretos 
(Liao, 
2001) 
* Não foi determinado o tipo do AID.  
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Tabela 2.14: Composição química dos aços da Tabela 2.15. 
Aço 
Composição química porcentagem em peso 
Referência 
Cr Ni Cu N Mo Mn 
2002 20,53 2,08 0,34 0,17 0,31 3,45 (Guo, 2016) 
2205 22,3 5,60 0,25 0,096 3,22 0,89 (Liou, 2002) 
2205 22,07 4,83 --------- 0,19 2,37 1,35 (Yang, 2011) 
AID* 24,92 4,64 --------- 0,14 1,81 0,31 (Liao, 2001) 
* Não foi determinado. 
 
As microestruturas obtidas no trabalho de Guo e colaboradores (2016), 
Figura 2.15, mostram o efeito da taxa de resfriamento na evolução microestrutural de 
uma ZTA simulada. Foi observado que com uma taxa de resfriamento rápida, de 100 
°C/s, a microestrutura da ZTA consistia principalmente na matriz de ferrita com 
precipitados de austenita em forma de agulha no interior dos grãos de ferrita ou ao 
longo dos contornos dos grãos (Figura 2.15 - a). A uma taxa de resfriamento de 30 
°C/s, houve algumas formações de austenita tipo haste na matriz de ferrita (Figura 
2.15 - c). Para uma taxa de resfriamento muito mais lenta, de 10 °C/s, alguns grãos 
de austenita dendrítica foram notados (Figura 2.15 - e). Com base nos resultados 
acima, pode-se concluir que os grãos de austenita cresceram gradualmente e a fração 
volumétrica da fase austenita aumentou com a diminuição da taxa de resfriamento 
(Guo et al., 2016). 
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Figura 2.15: Microestrutura de amostras com diferentes taxas de resfriamento: (a) 
100, (b) 50, (c) 30, (d) 20 e (e) 10 °C/s (GUO, 2016). 
 
Liou e colaboradores  (2002) verificaram o efeito do nitrogênio e do tempo 
de resfriamento na formação da austenita na região da ZTA do AID 2205. Austenita 
de contorno de grão (ACG), austenita de Widmanstätten (AW), austenita intergranular 
(AIG) e austenita parcialmente transformada (APT) estavam presentes na ZTA. Os 
tipos e quantidades dessas austenitas variaram com a taxa de resfriamento e o teor 
de nitrogênio. A Figura 2.16 mostra a evolução microestrutural em diferentes tempos 
de resfriamento. Quanto maior o tempo de resfriamento maior é a fração precipitada 
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de austenita, precipitando no contorno de grão da ferrita (austenita de contorno de 
grão - ACG), como austenita de Widmanstätten (AW) e no interior do grão (AIG). As 
composições químicas das diferentes morfologias da austenita podem apresentar 
variações (Zhang, Ziying et al., 2017). A austenita de Widmanstätten pode apresentar 
menores teores de cromo, molibdênio e nitrogênio do que a austenita de contorno de 
grão, por exemplo. 
 
 
Figura 2.16: Microestrutura da ZTA de um AID com 0,096% em peso de N com 
diferentes tempos de resfriamento entre as temperaturas de 800 e 500 °C  (a) 5 s, 
(b) =20 s, (c)  60 s e (d) 100 s. ACG: Austenita de Contorno de Grão, AW: Austenita 
de Widmanstätten e AIG: austenita intergranular (Liou, Hsieh e Tsai, 2002). 
 
Quando a taxa de resfriamento é aumentada, a quantidade de austenita de 
contorno de grão (ACG) também aumenta e os locais disponíveis para nucleação na 
ferrita tendem a diminuir. Assim, essa nova austenita atua como ponto para nucleação 
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e o crescimento se dá no sentido de formar austenita na forma de placas laterais, e 
austenita de Widmanstätten (Eghlimi et al., 2015).  
 
 
2.6 Efeito da temperatura na partição dos elementos de liga 
 
 
A relação entre as frações volumétricas das fases ferrita e austenita (δ/γ), 
a partição dos elementos de liga entre elas e a morfologia das mesmas são os 
principais parâmetros que controlam as propriedades dos AID (Atamert e King, 1991; 
Guo et al., 2011; Ha et al., 2014; Potgieter et al., 2008). A temperatura e a taxa de 
resfriamento controlam a distribuição dos elementos de liga entre as fases. Na Figura 
2.17 e Tabela 2.16 observa-se a variação dos coeficientes de partição (K) do níquel, 
manganês, cromo e molibdênio com a temperatura, em altas temperaturas a partição 
é mais uniforme, tendendo a unidade para esses elementos, a austenita começa a se 
dissolver a medida que se transforma em ferrita (Weisbrodt-Reisch et al., 2006). A 
Figura 2.18 mostra o efeito da temperatura na fração volumétrica das fases e na 
partição dos elementos químicos. 
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Figura 2.17: Coeficiente de partição entre a ferrita e a austenita dos elementos 
químicos Ni, Mn, Cr e Mo do aço A905 (Z). As linhas sólidas indicam os dados 
obtidos pelo software Thermo-Calc® e as linhas tracejadas são os dados 
experimentais (Weisbrodt-Reisch et al., 2006). 
 
Tabela 2.16: Composição química do aço citado na Figura 2.17. 
Aço Composição química porcentagem em peso 
Cr Ni Cu N Mo Mn 
A905 (Z) 25,63 4,04 0,1 0,34 2,04 5,15 
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Figura 2.18: Efeito da temperatura na fração volumétrica das fases e na partição dos 
elementos químicos. A linha tracejada em vermelho indica que em alta temperatura 
a fração volumétrica de austenita diminui, assim como os elementos de liga, e a 
linha tracejada em azul que a fração volumétrica de ferrita aumenta (Iris Alvarez-
Armas, 2014).  
 
O nitrogênio é quase totalmente solubilizado na austenita, sendo a 
solubilidade máxima na ferrita de 0,05% em peso (Yang et al., 2011). Uma das 
características do nitrogênio, além de estabilizar a austenita, é reduzir  o coeficiente 
de partição do cromo e do molibdênio entre as fases ferrita e austenita e, como 
resultado, há um aumento da resistência à corrosão por pite (PREN) da austenita 
comparativamente à ferrita (Yang et al., 2011). O nitrogênio em solução sólida também 
atua para dificultar a formação de fases deletérias como sigma e chi, além de atrasar 
o coalescimento dos grãos de ferrita (Knyazeva e Pohl, 2013b). 
A solubilidade do nitrogênio na ferrita cai rapidamente com a diminuição da 
temperatura, atingindo um nível de cerca de 0,05% em peso a 1100 °C, enquanto sua 
solubilidade na austenita é de 0,33% em peso na mesma temperatura. A ferritização 
gerada pelo ciclo térmico da soldagem na ZTA leva à saturação de nitrogênio na ferrita 
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e ocorre uma precipitação de nitretos nessa região (Júnior et al., 2019). Um método 
comum para classificar a suscetibilidade ao pite nos aços inoxidáveis é usar o número 
equivalente de resistência a pite (PREN). 
 
 
2.7 Relações entre ferrita e austenita  
 
 
As microestruturas dos AISDs originadas por fundição se formam durante 
o resfriamento como consequência da precipitação de placas de austenita de 
Widmanstätten primárias e secundárias no estado sólido, como visto na Figura 2.19.b. 
O resultado é uma distribuição de monocristais de austenita em forma de placas, 
orientados no espaço quase aleatoriamente dentro de uma matriz de ferrita 
policristalina, como visto na Figura 2.19.a. (Iris Alvarez-Armas, 2014). 
 
 
Figura 2.19: Morfologia das fases ferrita e austenita. (a) Exemplo de materiais que 
foram submetidos à laminação; (b) Tipo de crescimento da austenita em regiões de 
soldas. ND: direção normal de laminação; TD: direção transversal de laminação; e 
RD: direção de laminação (Ameri et al., 2019; Iris Alvarez-Armas, 2014). 
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O crescimento dessas fases geralmente segue as orientações do tipo 
Kurdjumov–Sachs (K - S) e quando essa relação cristalográfica é satisfeita, o 
movimento das discordâncias acontecerá da fase austenita para ferrita (Gadelrab, Li 
e Chiesa, 2012), devendo-se estabelecer as seguintes condições {111}CFC//{110}CCC e 
<111>cfc//<110>ccc. 
A microestrutura dos AISDs é complexa, pois consiste em duas fases 
distintas com diferentes estruturas cristalinas e energias de falha de empilhamento 
(EFE) (Haghdadi et al., 2018). Consequentemente, existem diferentes tipos de 
interfaces na microestrutura: ferrita-ferrita, ferrita-austenita e austenita-austenita, que 
podem afetar uma propriedade de interesse (Haghdadi et al., 2018). 
As características da interface austenita-ferrita influenciam 
significativamente na plasticidade do material (Haghdadi et al., 2018).  As microtrincas 
nucleiam nos grãos ferríticos após uma forte deformação plástica. Os contornos de 
grão α/α e de fase α/γ são os locais preferenciais para a iniciação de microtrincas, 
sendo os α/α os mais favoráveis, porque estão perpendiculares ao eixo de 
carregamento, enquanto os contornos α/γ são normalmente paralelos. Em ambos os 
casos, as microtrincas iniciam ao longo dos grãos de ferrita fortemente deformados 
(Marinelli et al., 2009). 
O crescimento da fase austenita está diretamente relacionado com os 
planos mais compactos da fase adjacente, neste caso, a ferrita. As relações de 
orientações mais comuns destas duas fases são do tipo Kurdjumov-Sachs (K-S) e 
Nishiyama-Wassermann (N-W) como se pode observar na Tabela 2.17 . 
 
Tabela 2.17: Relações cristalográficas (Haghdadi et al., 2018). 
Relações de orientação Paralelismo 
Kurdjumov-Sachs (K-S) 
{111}cfc//{110}ccc 
<111>cfc//<110>ccc 
Nishiyama-Wassermann (N-W) 
{111}cfc//{110}ccc 
<112>cfc//<110>ccc 
Bain (B) 
{100}cfc//{100}ccc 
<100>cfc//<110>ccc 
Pitsch (P) 
{100}cfc//{110}ccc 
<110>cfc//<111>ccc 
Greninger-Troiano (G-T) 
{111}cfc//{110}ccc 
<123>cfc//<133>ccc 
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2.8 Nanoindentação 
 
 
A técnica de nanoindentação é interessante para se entender os efeitos 
individuais de cada fase em relação ao aspecto macro. Ela tem sido utilizada como 
uma ótima ferramenta para estudar o comportamento mecânico de materiais 
multifásicos em diferentes escalas. Sua carga e resolução de deslocamento atingem 
a escala nanométrica, o que pode fornecer informações adicionais sobre o 
desempenho elastoplástico local em materiais de dupla fase com influência mínima 
de efeitos geométricos (Tao et al., 2018). 
As informações obtidas por esta técnica são: nanodureza (H) e módulo de 
elasticidade (E), este último é determinado como ER, ou seja, é o módulo reduzido de 
contato de indentação que considera os módulos do material a ser medido com o 
módulo material do indentador, pois o indentador possui uma rigidez finita, ou seja, 
em condições reais ele sofre variações. Para o cálculo destes parâmetros são 
adotadas diferentes metodologias, sendo a mais comum o método de Oliver e Pharr, 
(1992). O cálculo é baseado de acordo com as Equação 2.1, Equação 2.2 e Equação 
2.3. 
𝐸𝑅 =
√𝜋 𝑥 𝑆
2𝛽 𝑥 √𝐴𝐶
 
Equação 2.1 
                     
𝐸𝑅 =  
1 −  𝑣𝑖2
𝐸𝑖
| 𝑖𝑛𝑑𝑒𝑛𝑡𝑎𝑑𝑜𝑟 +
1 −  𝑣𝑚2
𝐸𝑚
| 𝑚𝑎𝑡𝑒𝑟𝑖𝑎𝑙 
Equação 2.2           
 
 
𝐻 =
𝑃𝑀𝐴𝑋
𝐴𝐶
 
Equação 2.3 
Onde: 
S = Rigidez de contato no descarregamento é a dp/dh, ou seja, é a derivada da 
curva de descarregamento em relação à profundidade no ponto de carga máxima 
(mN/nm). 
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β = Valor adotado 1,03; 
AC =  Área de contato;  
H = Nanodureza (GPa); 
PMÁX. = Força máxima para o cálculo de nanoindentação (mN); 
ER = Módulo reduzido de contato de indentação;   
Ei = Módulo de elasticidade (GPa) do indentador; 
Em = Módulo de elasticidade (GPa) do material; 
νm = Coeficiente de Poisson do material– (adotado 0,3); 
νi = Coeficiente de Poisson do indentador. 
 
A Figura 2.20 mostra o princípio de funcionamento desta técnica que 
consiste em submeter o material a uma carga determinada durante o experimento 
(PMÁX.), seguido de descarregamento, e a partir destes dados iniciais e finais é obtido 
o deslocamento máximo e final (hmax e hf), respectivamente. A Figura 2.20 - a mostra, 
de forma esquemática, a impressão da nanoindentação durante e após a descarga e 
a Figura 2.20.b mostra a curva carga-deslocamento. 
 
Figura 2.20: Esquema de nanoindentação; (a) Diagrama mostrando os princípios de 
funcionamento; (b) curva carga-deslocamento mostrando o processo de carga e 
descarga. S é a rigidez de contato no descarregamento (He et al., 2015). 
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Em geral, os AISDs apresentam valores de módulo de elasticidade e 
nanodureza maiores para a fase ferrita. Em relação às propriedades elásticas a fase 
ferrita é mais rígida que a fase austenita e, neste caso, as deformações estão 
concentradas na fase austenita (Gadelrab, Li e Chiesa, 2012).  
Para a execução desse tipo de medida é necessário identificar alguns 
parâmetros. Os mais comuns são tempo de carregamento e força aplicada que, 
segundo alguns autores, o ideal seria nos intervalos de 3.000  a 7.000 μN  para esses 
materiais (Tao et al., 2018). A variação da composição química das fases pode afetar 
a dureza e o módulo de elasticidade. Por exemplo, a redução da concentração de 
cromo provoca a diminuição da dureza e do módulo de elasticidade (Campos et al., 
2003). 
A tensão que culmina na falha do material está relacionada com a razão 
H/Er, que analisa a resistência à deformação elástica, enquanto a relação H3/Er2 está 
relacionada com a resistência à deformação plástica. Quanto maior a razão H/Er 
(maior tensão elástica para falha) maior a dissipação de energia e quanto maior a 
relação H3/Er2 (maior tenacidade à fratura) menor a dissipação de energia. Assim, 
deve-se analisar ambas as razões para se determinar a real contribuição das 
propriedades mecânicas (Leyland e Matthews, 2000; Rodrigues et al., 2019).  
  
 
2.9 Corrosão 
 
 
As propriedades de resistência à corrosão são as características mais 
importantes para os AISDs. Isto se deve à formação de uma película de óxido de 
cromo (Cr2O3) na superfície do material, também conhecida como filme passivo. 
Contudo, se este filme vier a se romper, a resistência à corrosão tenderá a cair 
drasticamente. Outros fatores também contribuem para a perda da resistência à 
corrosão, como o desbalanço das fases ferrita e austenita para valores diferentes de 
1:1, tratamentos térmicos, processos de soldagem e alteração da composição química 
destas fases (Jiang et al., 2013; Potgieter, 1992; Sun et al., 2019).  
A passivação dos metais envolve a interação de fenômenos químicos e 
eletroquímicos. O crescimento do filme passivo é devido a um gradiente de potencial 
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entre o metal e a solução (ambiente), enquanto sua taxa de dissolução depende tanto 
da hidrodinâmica no lado eletrolítico da interface quanto da solubilidade dos 
óxidos/hidróxidos que compõem o filme passivo. Assim, a estabilidade do filme 
passivo é o resultado de um compromisso entre dois processos cinéticos: o 
crescimento do filme e a dissolução do filme (Deus et al., 2012). 
Para os AISDs em ambientes contendo íons Cl- o filme passivo irá se 
decompor e formar pites. Nestes materiais, geralmente, é realizado medidas de 
polarização anódica podendo ser cíclica ou não. A partir deste ensaio são obtidos o 
potencial de pite (Epite), potencial de corrosão (Ecorr), densidade de corrente (I) ou taxa 
de corrosão, suscetibilidade ao pite (S), potencial de proteção (Eprot) e potencial de 
circuito aberto (EOCP). A Figura 2.21 mostra de forma esquemática estas regiões.  
 
 
Figura 2.21: Curva típica de polarização potenciodinâmica representada pelo 
potencial (E, V) versus densidade de corrente (I, A/cm2) . Eprot = Potencial de 
proteção; Epite = Potencial de pite; Ecorr = Potencial de corrosão; S = Suscetibilidade 
ao pite (Martins, 2006; Wolynec, 2003). 
 
O potencial de corrosão (Ecorr) consiste em medir a diferença de potencial 
do material analisado em relação a um eletrodo de referência e quanto mais positivo 
73 
 
 
for este valor menor é a probabilidade de a corrosão acontecer. O potencial de circuito 
aberto (EOCP) é a diferença de potencial entre o metal e a solução medido em relação 
a um eletrodo de referência, onde é estabelecido uma interface condutora metálico-
condutor iônica com distribuição homogênea as cargas e quanto maior é esse valor 
mais resistente à corrosão será o material (Wolynec, 2003). 
A densidade de corrente (I) ou taxa de corrosão indica a velocidade em que 
as reações eletroquímicas acontecem, no caso da Figura 2.21, a densidade é quase 
nula ou constante. Quando o filme é rompido há um aumento brusco deste parâmetro, 
sendo este ponto conhecido como Epite e representa a resistência do material ao início 
da formação de pites. Quando estes se iniciam e começam a crescer, a densidade de 
corrente aumenta drasticamente até o ponto onde ela é revertida para potenciais 
catódicos. No momento em que esta curva cruza a curva inicial, o potencial de 
proteção é estabelecido. Abaixo deste ponto o material é imune à formação de pites. 
Entre a reversão da varredura de potencial e o Eprot ocorre a repassivação dos pites 
formados, área destacada (S) e quanto maior esta área menor é a resistência do 
material à propagação dos pites formados (Martins, 2006; Wolynec, 2003). 
A corrosão por pites é caracterizada por um ataque químico local em uma 
superfície passiva devido a atividade de íons agressivos presentes no eletrólito, sendo 
os principais: Cl-, Br- e I-. O mecanismo de nucleação e crescimento geralmente ocorre 
em defeitos presentes no filme passivo quando estão em contato com esses íons e 
ocorre preferencialmente na ferrita, a Figura 2.22, apresenta as possíveis regiões 
(microestrutura) em que a probabilidade de formar pites são maiores (Zhang, Zhiqiang 
et al., 2017). 
Aços que apresentam em sua composição química os elementos cobre e 
tungstênio apresentam bons comportamentos em relação à resistência a corrosão. O 
tungstênio, por exemplo, melhora a resistência à corrosão por pite por meio do 
aumento da extensão do potencial passivo (favorecendo maiores potenciais de pite) 
e diminuição da densidade de corrente, inclusive existe uma fórmula modificada da 
PREN na qual esse elemento apresenta a sua contribuição (PRENw = %Cr + 3,3 x 
(%Mo + 0,5 x %W) + 16 x (%N) (Gunn, 2003). 
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Figura 2.22: Representação esquemática das regiões prováveis para a nucleação e 
crescimento de pites (Zhang, Zhiqiang et al., 2017). 
.  
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2.10 CTOD-δ (crack tip opening displacement - abertura da ponta da trinca)   
 
 
A mecânica da fratura é um campo importante da ciência, pois o 
conhecimento prévio dos fatores que regem o surgimento e a propagação de uma 
trinca gera a possibilidade de prever o tempo de vida de um material para determinada 
aplicação. Os valores de tenacidade à fratura podem servir como base na 
caracterização do material, avaliação do desempenho e garantia de qualidade para 
estruturas de engenharia típicas, incluindo vasos de pressão nuclear, tubulações, 
embarcações, tanques petroquímicos, oleodutos e gasodutos, estruturas automotivas, 
navais e de aeronaves. Portanto, testes e avaliação de tenacidade à fratura têm sido 
um assunto muito importante no desenvolvimento do método de mecânica da fratura 
e suas aplicações de engenharia (Zhu e Joyce, 2012). 
Em materiais com comportamento elastoplástico, são considerados os 
parâmetros da abertura da ponta da trinca (CTOD-δ: crack tip opening displacement) 
e integral-J. A análise é baseada na propagação em defeitos já exigentes no material, 
neste caso, uma pré-trinca com dimensões bem definidas. A propagação, em 
materiais com comportamento dúctil, acontece com o arredondamento da ponta da 
trinca ou estiramento (stretch zone), início da trinca, propagação estável e, por fim, a 
propagação instável (Scheid et al., 2017; Tarpani, J. R, 2002). A Figura 2.23 mostra 
um exemplo de zona de estiramento por meio da microestrutura, que neste caso, 
representa a largura da zona de estiramento (LZE) para um aço inoxidável 304, os 
resultados indicaram que em temperaturas negativas a LZE foi mais estreita em 
relação a LZE obtida na temperatura ambiente. 
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Figura 2.23: Exemplo de uma zona de estiramento, neste caso, é a largura da zona 
de estiramento (LZE): (a) representa a condição ensaiada a -162 °C com uma LZE 
de 10 µm; (b) foi ensaiada a 20 °C (temperatura ambiente) com a LZE de 33 µm. O 
material é um aço inoxidável 304 (Kim et al., 2007). 
 
A tenacidade à fratura é regulamentada por várias normas e uma das 
principais é a ASTM E1820 (ASTM E1820 - 18a, 2018). A média do tamanho da pré-
trinca (a0) deve estar compreendida entre 0,45 ≤ a0/W ≤ 0,70, onde W é a largura do 
corpo de prova. Para materiais que foram submetidos a tratamentos térmicos 
recomendam-se realizar compressões nas laterais com o intuito de aliviar as tensões 
internas e promover o crescimento plano da pré-trinca e a norma BS-EM-ISSO-15653 
(BS-EN-ISO-15653, 2010) especifica a metodologia para este ensaio.  
As fases intermetálicas tendem a modificar as propriedades mecânicas e 
de resistência à corrosão nos AISDs (Pohl, Storz e Glogowski, 2007). No ensaio de 
tenacidade ao impacto, por exemplo, a temperatura e o teor de fases intermetálicas 
modificam estas propriedades e essa análise pode ser extrapolada para ensaios de 
tenacidade à fratura. Na Figura 2.24 observa-se o aço 2205 (AID) analisado em três 
temperaturas distintas: 750, 850 e 950 °C e verifica-se que, nessas temperaturas a 
tendência a formar fases intermetálicas é alta e que esse fato provoca uma redução 
na tenacidade do material.  
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Figura 2.24: Tenacidade ao impacto em relação ao teor de fase intermetálica no aço 
2205 (Charles, 2008; Pohl, Storz e Glogowski, 2007). 
 
Na tenacidade à fratura a análise consiste em regiões formadas depois do 
pré-trinca, que seria a zona de estiramento (stretch zone), e após a propagação da 
trinca até a carga máxima realizada durante o ensaio. A zona de estiramento (ver 
Figura 2.23) fica localizada na superfície da fratura logo após a pré-trinca e 
corresponde ao arredondamento da ponta da trinca. Em materiais dúcteis, esta região 
é caracterizada por elevada deformação com a observação de rompimento dos 
dimples (microvazios). A Figura 2.25 mostra este comportamento da condição dúctil, 
na qual há a iniciação, crescimento e coalescência dos microvazios na ponta da trinca 
(Abd El-Aty et al., 2019). À medida que ocorre o carregamento, as tensões e as 
deformações locais são suficientes para a nucleação de microvazios. Valores de 
CTOD-δ inferiores a 0,1 mm representam, normalmente, materiais frágeis que 
apresentam clivagem. Vários trabalhos determinaram os valores mínimos para o 
CTOD-δ dos AID como: 0,15 mm e 0,10 mm (Pilhagen, Sieurin e Sandström, 2014) e 
para um AISD (Zeron 100) 0,08 mm (G. Warburton, M. Spence, 1991). 
A fratura frágil ou por clivagem é caracterizada por um rompimento rápido 
e com pouca ou nenhuma deformação plástica. Segundo Hahn (Hahn, 1984), os 
principais fatores que provocam esse tipo de fratura são defeitos presentes no próprio 
material, sendo eles: inclusões, carbonetos e vazios.  
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Figura 2.25: Esquema do modo da fratura para materiais dúcteis: (a) inclusões em 
uma matriz dúctil; (b) nucleação de vazios; (c) crescimento de vazios; (d) 
deformação localizada entre os vazios; (e) empescoçamento entre os vazios; e (f) 
coalescência dos vazios e ruptura. Adaptado de (Abd El-Aty et al., 2019). 
 
O estudo da tenacidade à fratura em materiais que possuem elevada 
tenacidade é regido pelo critério da mecânica da fratura elastoplástica (MFEP), sendo 
que os parâmetros da fratura mais utilizado são os de CTOD-δ e integral J. A técnica 
de CTOD-δ foi proposta pela primeira vez por Wells no Instituto de British Welding. 
Atualmente o cálculo de CTOD-δ é guiado principalmente pelas normas ASTM E1820 
e pela ISO-12135 (ASTM E1820 - 18a, 2018) (ISO 12135, 2002) e seguindo a 
Equação 2.4. A Figura 2.26 mostra as regiões onde os dados são coletados após 
ensaio. 
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𝐶𝑇𝑂𝐷 − 𝛿 =
𝐽
𝑚𝜎𝛾
 
Equação 2.4 
Onde: 
 
m = Fator adimensional dependente da geometria do corpo de prova, σYS e σTS; 
𝜎𝑌 = Média entre σYS e σTS, σy = (σYS + σTS) /2; 
J = Integral-J. 
 
Figura 2.26: Gráfico força (F) versus abertura da boca da trinca (Vg). Legenda do 
gráfico: Fc: quando a trinca é inferior a 0,2 mm; Fu: quando a trinca é igual ou 
superior a 0,2 mm; Fm: força máxima aplicada; Vp: abertura da boca da trinca na 
componente plástica; Ve: abertura da boca da trinca na componente elástica; Vg: 
abertura da boca da trinca; Vm: abertura da boca da trinca no ponto da força máxima; 
c: linha paralela dos pontos 0-A; b: Vc, Vu e Vm correspondente aos pontos Fc, Fu e 
Fm. (ISO 12135, 2002). 
 
A Tabela 2.18 mostra alguns resultados de CTOD-δ para alguns tipos de 
aços, sendo que alguns resultados foram compilados da Figura 2.27. Os valores nas 
espessuras de 30 mm e 50 mm foram inferiores a 0,5 mm (CTOD-δ) a partir da 
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temperatura -60 °C. Baseado no trabalho de Sieurin e colaboradores (2006) os 
elevados teores de ferrita provocam a diminuição da tenacidade (Sieurin e Sandstr, 
2006). 
 
Tabela 2.18: Resultado de CTOD-δ de alguns aços. 
Material Condição δ (mm) Autores 
API RP - 22 - > 0,25 (Kawabata et al., 2016) 
AID -40 °C ~1,5 (18 mm) (Sieurin e Sandstr, 2006) 
AISD (Zeron 100) 30 °C (ZTA/SMAW*) 0,082 (G. Warburton, M. Spence, 1991) 
*SMAW: Shielded Metal Arc Welding – Soldagem a arco elétrico com eletrodo revestido. 
 
 
Figura 2.27: CTOD-δ para o AID 2205 em função da temperatura. Os ensaios foram 
realizados considerando a espessura do CP (Deleu, E., Dhooge, 1997; Sieurin e 
Sandstr, 2006; Wiesner, 1997). 
 
O mecanismo geral de deformação dos AIDs e AISDs é governado pelo 
modo de deformação das fases individuais e pelas interações entre elas (Jeong et al., 
2015). A estrutura cristalina CFC (austenita) se deforma através de vários modos, 
sendo eles: deslizamento dos planos atômicos (slip), formação de maclas e 
transformações de fases como a formação de martensita, enquanto que a estrutura 
cristalina CCC, da fase ferrita, sofre deformações somente por deslizamento dos 
planos atômicos (slip) (Ameri et al., 2019; Herrera, Ponge e Raabe, 2011). 
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Os mecanismos de falhas de materiais dúcteis nos AISDs podem ser 
classificados em três tipos: formação de vazios em regiões próximas à interface 
ferrita-austenita (Tipo I), formação de vazios em regiões dentro da fase de austenita 
(Tipo II) e formação de vazios em regiões dentro da fase de ferrita (Tipo III). No 
trabalho de Jeong (Jeong et al., 2015) o tipo I foi identificado como o mecanismo de 
falha dominante nos AIDs durante a tensão uniaxial. 
As propriedades mecânicas dos AISDs podem ser influenciadas não 
apenas pelos modos de deformação das fases constituintes, isto é, ferrita e austenita, 
mas também pela fração volumétrica das mesmas. Enquanto a deformação plástica 
da ferrita é predominantemente dominada pelo deslizamento de discordâncias devido 
à alta energia de falha de empilhamento (EFE) a fase  austenita acomoda a 
deformação plástica criando bandas de cisalhamento e deslizamento planar (Jeong et 
al., 2015). A falha geralmente ocorre na fase ferrita, mas é controlada pela fase 
austenita que retarda o crescimento da trinca (Johansson e Odén, 2000).  
A taxa de propagação da trinca da/dN, imediatamente após a trinca é 
determinado por interações características microestruturais locais, como contornos de 
grãos, fases, precipitados, inclusões e vazios. Quando a trinca é maior que esses 
defeitos, a influência da microestrutura é impulsionada pela zona plástica à frente da 
ponta da trinca.  
. 
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 
 
 
O desenvolvimento experimental deste trabalho está esquematizado na 
Figura 3.1. 
 
Figura 3.1:Fluxograma do procedimento experimental.  
 
 
3.1 Materiais 
 
 
Esta pesquisa foi desenvolvida com o aço inoxidável superduplex da norma 
ASTM A890/A890M - grau 6A (ASTM A890/A890M, 2014). As placas foram 
confeccionadas e cedidas pela SULZER DO BRASIL S.A. nas dimensões 360x110x40 
mm (comprimento, largura e espessura). O aço foi produzido em um forno de indução 
com posterior desgaseificação à vácuo e solidificado em molde de areia. A 
desmoldagem foi a quente para minimizar a precipitação de fase sigma (σ). Em 
seguida, as placas foram submetidas a um tratamento térmico de solubilização por 4 
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horas a uma temperatura de 1140 °C, como estabelecido pela norma ASTM, 
A890/A890M (ASTM A890/A890M, 2014) com o objetivo de equilibrar as fases e 
dissolver possíveis fases deletérias. A Tabela 3.1 mostra a composição química deste 
aço, bem como o valor calculado da PREN. Vale ressaltar que os valores ficaram 
dentro do especificado pela norma ASTM A890/A890M (ASTM A890/A890M, 2014). 
 
Tabela 3.1: Composição química do AISD 6A (porcentagem em peso). 
Elementos Como recebido Norma 
C 0,023 0,03 
Mn 0,77 1,00 
Si 0,91 1,00 
P 0,025 0,03 
S 0,005 0,025 
Cr 25,13 24,0 – 26,0 
Ni 8,22 6,5 – 8,5 
Mo 3,53 3,0 – 4,0 
Cu 0,89 0,5 – 1,0 
W 0,67 0,5 – 1,0 
N 0,29 0,20 – 0,30 
PREN* 41,4 
*PREN = %Cr + 3,3%Mo + 16%N ≥ 40.   
 
A Tabela 3.2 mostra as designações comerciais deste aço para as 
condições fundida e forjada.  
 
Tabela 3.2: Classificação do aço segundo a norma ASTM A781/A781M (ASTM 
A781/A781M - 18c, 2019). 
Composição original 25Cr-7Ni-Mo-N 
Designação na condição fundida 6A ou CD3MCuWN 
UNS - condição fundida J93380 
Designação na condição forjada Zeron 100 
UNS - condição forjada S32760 
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3.2 Métodos 
 
 
Os experimentos foram executados em parceria com os laboratórios da 
Faculdade de Engenharia Mecânica (FEM) na Universidade Estadual de Campinas 
(UNICAMP), Laboratório Nacional de Nanotecnologia - LNNano em Campinas/SP, 
que faz parte do Centro Nacional de Pesquisa em Energia e Materiais – CNPEM e na 
Universidade de Caxias do Sul (UCS). 
 
 
3.2.1 Ensaio de tração 
 
 
Os ensaios de tração foram realizados à temperatura ambiente em um 
equipamento servohidráulico, marca MTS, modelo 810 - Flex Test 40 com capacidade 
de 100 kN disponível no Laboratório Multiusuário para testes mecânicos da 
FEM/UNICAMP. A célula de carga utilizada tem capacidade para 10 kN e os corpos 
de prova foram preparados segundo a norma ASTM E8 (ASTM E8/E8M 16A, 2016) 
conforme Figura 3.2. Foram retirados três corpos de prova do material na condição 
como recebido com a finalidade de se determinar os valores de módulo de 
elasticidade, limite de escoamento e de resistência à tração e os dados foram 
utilizados no cálculo da tenacidade à fratura. 
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Figura 3.2: Desenho esquemático do corpo de prova do ensaio de tração retirado no 
material como recebido. Dimensões em milímetros. (Adaptado de (ASTM E8/E8M 
16a, 2016). 
 
 
3.2.2 Simulação térmica em simulador termomecânico Gleeble® 
 
 
Os ensaios foram realizados em um simulador termomecânico, conhecido 
comercialmente como Gleeble®, modelo 3800 presente nas instalações do 
CNPEM/LNNano. Os ciclos térmicos utilizados neste trabalho foram baseados em 
dados encontrados na literatura e tinham o objetivo de simular uma zona termicamente 
afetada em materiais submetidos à processos de soldagem por multipasses (Guo et 
al., 2016; Liou, Hsieh e Tsai, 2002; Yang et al., 2011).  
As amostras foram fixadas entre garras de cobre que serviram como 
condutor térmico, para controle das taxas de aquecimento e resfriamento. Os ciclos 
térmicos foram praticados em temperaturas individuais de: 900, 1150 e 1350 °C (ver 
Figura 3.3); com duas temperaturas subsequentes de: 1350 + 1150 °C que será 
denominado como dois ciclos; e com três temperaturas subsequentes de: 1350 + 
1150 + 900 °C (ver Figura 3.4) que será denominado como três ciclos. Em todas as 
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condições as amostras foram mantidas por 3 s na temperatura de pico (Tp), sendo as 
taxas de aquecimento e resfriamento de 100 °C/s e um pré-aquecimento de 400 °C. 
A temperatura foi medida por meio de termopar tipo K soldado nas amostras com 
dimensões 71x10x10 mm. Este mesmo controlava o sistema de aquecimento por 
efeito Joule. O resfriamento foi feito por condução através das garras de cobre que 
ficam nas laterais dos corpos de prova até 100 °C/s (Figura 3.5).  A região de análise 
foi no ponto onde foram inseridos os termopares e a região total que foi afetada pelo 
ciclo térmico tinha, aproximadamente, 10 mm.  
 
 
Figura 3.3: Representação do ciclo térmico para condições individuais. 
 
Figura 3.4: Representação do ciclo térmico para a condição com três ciclos térmicos 
subsequentes. 
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Figura 3.5: Etapas de preparação da amostra para simulação térmica na Gleeble®. 
(a) soldagem do termopar tipo K na região central da amostra; (b) painel de controle 
da Gleeble®; (c) CP fixado no equipamento, entre as garras de cobre; (d) CP após 
simulação térmica, a região circulada em amarelo especifica a região ensaiada. 
 
 
3.2.3 Ensaio de CTOD-δ 
 
 
O ensaio de CTOD-δ foi executado de acordo com norma ASTM E1820. 
Foi adotado o modelo de flexão em três pontos denominado SE(B) e as medidas foram 
realizadas no material na condição como-recebido (no estado solubilizado) e nas 
condições simuladas termicamente com um ciclo nas temperaturas: 900, 1150 e 1350 
°C, com dois ciclos (1350 + 1150 °C) e com os três ciclos (1350 + 1150 + 900 °C). As 
medidas foram realizadas nas temperaturas -46 °C e ambiente (neste trabalho será 
adotado como 25 °C). Na Figura 3.6 observa-se o procedimento experimental para 
este ensaio, onde para cada condição e temperatura foram ensaiadas quatro réplicas 
com o objetivo de ter relevância estatística dos dados.  
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Os ensaios foram realizados em uma máquina servo-hidráulica marca 
MTS, modelo 810-FlexTest 40, capacidade de 100 kN sendo utilizada a célula de 
carga de 10 kN (modelo 661.21B-03), extensômetro (“clip-on-gauge” - modelo 
632.02C-20) disponível no Laboratório Multiusuário para testes mecânicos da 
FEM/UNICAMP. 
O experimento para avaliar a tenacidade à fratura foi baseada nas normas 
BS7448-Parte 2, ISO 12135 e ASTM E1820 e os cuidados experimentais foram 
baseados no trabalho de Ávila e colaboradores (2016) e nas normas  (ASTM E1820 - 
18a, 2018) (ISO 12135, 2002) (BS-7448-2, 1997). A Figura 3.6 apresenta, de forma 
esquemática, a sequência de ensaios para todas as condições determinadas.  A 
usinagem dos entalhes laterais foi por eletroerosão a fio nas dimensões de 0,2B (20% 
ou 10 % em cada lado – B é a espessura do corpo de prova) e depois aberta a pré-
trinca por fadiga. Este procedimento é conhecido como entalhe lateral (side-groove) e 
o objetivo dele é garantir um estado plano de deformação durante o ensaio. 
 
 
Figura 3.6: Diagrama esquemático para medidas de CTOD-δ. 
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3.2.3.1 Corpo de prova 
 
 
Após a simulação térmica na Gleeble®, as amostras foram usinadas nas 
dimensões de 46 mm de comprimento e o entalhe foi produzido por eletroerosão a fio, 
pois esta técnica possibilita maior precisão do entalhe (Figura 3.7). Foi adotado o 
modelo SE(B) pela praticidade de se confeccionar o CP e por ser mais viável este 
modelo para ensaios subzero no laboratório de testes mecânicos da FEM/UNICAMP. 
Este modelo é por flexão em três pontos.  
 
 
Figura 3.7: Modelo do CP para medida de CTOD-δ baseado na norma (ASTM E1820 
- 18a, 2018). Dimensões em mm. 
 
Onde: 
 
W =  Largura de 10 mm (deve ser igual ou duas vezes a espessura de B); 
B =  Espessura de 10 mm; 
c = Comprimento do CP. 
 
 
3.2.3.2 Compressão para alívio de tensão  
 
 
Nas amostras submetidas ao tratamento térmico na Gleeble® foi necessário 
realizar compressão nas laterais antes do pré-trincamento, com o objetivo de aliviar 
as tensões residuais produzidas durante os ciclos térmicos, o que é bem comum em 
juntas soldadas a arco. A metodologia adotada está exemplificada na Figura 3.8 e foi 
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baseada na norma (BS-EN-ISO-15653, 2010) que determina as condições 
necessárias para execução destas deformações em materiais que foram submetidos 
a variações térmicas, especialmente os materiais com regiões de solda. A 
compressão foi realizada localmente em ambos os lados das amostras antes da 
realização da pré-trinca. O cálculo da força aplicada para gerar a deformação foi de 
0,5% da espessura (B) em cada lado da amostra, baseado na Equação 3.1. 
 
F = 0,8B2LE  
Equação 3.1 
Onde: 
B = Espessura (mm); 
LE =  Limite de escoamento (MPa); 
 
 
Figura 3.8: Esquema para realização das compressões laterais segundo a norma 
(BS-EN-ISO-15653, 2010). As dimensões do aço ferramenta para realização da 
deformação lateral foram: 10 mm de comprimento e 5 mm de largura; (a) 
configuração do CP na máquina para execução da compressão lateral; (b) CP após 
compressão e a região sinalizada amarelo é o local deformado; (c) modelo da região 
para aplicação da força; (d) impressão do penetrador (aço ferramenta).  
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Este ensaio tem o objetivo de favorecer o crescimento plano da pré-trinca 
a partir do entalhe previamente usinado. Na Figura 3.9 observa-se um CP na condição 
sem compressão e com compressão.  
 
 
Figura 3.9: Modo de crescimento da pré-trinca para o aço 6A submetido a três ciclos 
subsequentes; (a) CP sem a compressão lateral; e (b) CP submetido ao ensaio de 
compressão lateral. 
 
 
3.2.3.3 Pré-trinca e entalhes laterais 
 
 
A pré-trinca foi nucleada em temperatura ambiente, utilizando-se uma 
máquina servo-hidráulica marca MTS modelo 810, com célula de carga de 100 kN e 
operando na frequência de 25 Hz. Foi adotado o valor mínimo do fator de intensidade 
de tensão máximo final (Kmáx final) para a pré-trinca para o ensaio como 27 MPa.m½. 
A razão entre a carga máxima e mínima aplicada durante a produção da 
pré-trinca por fadiga adotada foi R = 0,5 para os corpos de prova que foram 
submetidos à compressão lateral. A força máxima de fadiga foi determinada pela 
Equação 3.2 conforme norma ASTM E1290 (ASTM E1290-08, 2008). 
 
Pmáx = (0,5 B b02σY)/S 
Equação 3.2 
Onde: 
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B = Espessura do CP (mm); 
b0 = Relação entre W – a0 (mm); 
σY =  Média entre σYS e σTS: σy = (σYS + σTS)/2 (MPa); 
S = Distância entre os apoios em mm. 
 
A pré-trinca por fadiga (a0) foi obtida pela média das duas medidas laterais 
((a1+a9)/2) a partir das posições de 0,01B, descontando mais 10% dos entalhes 
laterais conforme indicado na Figura 3.10 e somando mais sete medidas internas 
espaçadas igualmente (a2 até a8) (Equação 3.14). 
 A relação a0/W deve estar dentro da faixa entre 0,45 a 0,70.  A diferença 
entre qualquer um dos sete pontos centrais e o valor médio de nove pontos não deve 
exceder 0,1a0. A Figura 3.10, mostra, esquematicamente, como foram efetuadas 
estas medidas.  
 
Figura 3.10: (a) Desenho esquemático para medida da pré-trinca com início e fim da 
trinca para os CPs que foram submetidos à usinagem de 10 % de B nas laterais; (b) 
medida real com desconto de 1 mm em cada lado do CP (entalhes laterais) e mais 
0,08 mm. 
 
Foi realizada a validação da pré-trinca usando critérios determinados pelas 
normas (ASTM E1290-08, 2008; ASTM E1820 - 18a, 2018) e adotando: 
 
− Δ máx.- min. < 0,1a0; 
− Δ máx.- min. < 0,2a0; 
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− 0,45 ≤ a0/W ≤ 0,7 (mm/mm); 
− Pré-trinca > 1,3 (mm); 
− Pré-trinca > 2,5%W; 
− Inclinação pré-trinca < 10°. 
 
 
3.2.3.4 Execução do ensaio de CTOD-δ 
 
 
As medidas descritas acima foram conduzidas na temperatura ambiente, 
na qual foi adotada como 25 °C e em temperatura subzero (-46 °C). A temperatura de 
-46 °C foi adotada baseada na norma NORSOK M601  (NORSOK STANDARD M601, 
2008) que determina que materiais utilizados na região do mar do Norte, devem ser 
ensaiados nestas condições. O aparato utilizado para o ensaio é mostrado na Figura 
3.11, onde para a temperatura negativa foi utilizada uma câmara marca Thermotron, 
modelo 651.12C, com capacidade de trabalho na faixa de temperaturas de –129 °C a 
315 °C. O termopar utilizado foi do tipo J e o mesmo foi colocado em contato com a 
amostra. Ao fechar a câmara e iniciar a introdução do nitrogênio líquido em seu 
interior, aguardava-se até a amostra atingir a temperatura de -46 °C. Foram 
acrescentados mais 10 minutos para a estabilização da temperatura de interesse na 
câmara e na amostra, para então dar início ao ensaio de CTOD-δ propriamente dito.  
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Figura 3.11: Sistema para ensaio criogênico na temperatura de -46 °C; (a) câmara 
instalada na máquina e ligada ao cilindro com nitrogênio com capacidade para 160 
m3; e (b) computador com o programa que controla o ensaio, temperatura da 
amostra e da câmara. 
 
 
3.2.3.5 Cálculo de CTOD-δ 
 
 
Quando os CPs passam da força máxima antes da fratura sem pop-ins 
(queda abrupta no carregamento durante o teste de CTOD-δ) considera-se os valores 
de força máxima (Fm) e a abertura da boca da trinca no ponto da força máxima (Vm) a 
partir do primeiro registro de força máxima, conforme mostrado na Figura 3.12. As 
Equações 3.3 até 3.14 foram utilizadas para este cálculo. A partir do gráfico força (kN) 
versus deslocamento da boca da trinca (CMOD - Vg) foram obtidos Fm, Vm e Vp 
(componente plástica do deslocamento). A Figura 3.12 mostra essas regiões onde 
foram coletadas estas variáveis. 
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Figura 3.12: Gráfico força (F) versus abertura da boca da trinca (Vg). Legenda do 
gráfico: Fc: quando a trinca é inferior a 0,2 mm; Fu: quando a trinca é igual ou 
superior a 0,2 mm; Fm: força máxima aplicada; Vp: abertura da boca da trinca na 
componente plástica; Ve: abertura da boca da trinca na componente elástica; Vg: 
abertura da boca da trinca; Vm: abertura da boca da trinca no ponto da força máxima; 
c: linha paralela dos pontos 0-A; b: Vc, Vu e Vm correspondente aos pontos Fc, Fu e 
Fm. (ISO 12135, 2002). 
 
As fórmulas utilizadas (Equações 3.3 a 3.14) foram baseadas na norma 
(ASTM E1820 - 18a, 2018). Esta base de cálculo é conhecida como método η, onde 
o CTOD-δ é obtido a partir da conversão da integral-J, a qual leva em consideração o 
cálculo da área abaixo da curva força versus CMOD. 
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𝐶𝑇𝑂𝐷 − 𝛿 =
𝐽
𝑚𝜎𝛾
 
Equação 3.3 
 
𝐽 = 𝐽𝑒𝑙 − 𝐽𝑝𝑙 Equação 3.4 
 
𝐽𝑒𝑙 =  
𝐾2(1 − 𝑣2)
𝐸
 
Equação 3.5 
 
𝐽𝑝𝑙 =  
𝜂𝑝𝑙𝐴𝑝𝑙
𝐵𝑁𝑏0
 
Equação 3.6 
 
𝑚 =  𝐴0 − 𝐴1 (
𝜎𝑌𝑆
𝜎𝑇𝑆
) + 𝐴2 (
𝜎𝑌𝑆
𝜎𝑇𝑆
)
2
− 𝐴3 (
𝜎𝑌𝑆
𝜎𝑇𝑆
)
3
 
 
Equação 3.7 
 
𝐾 =  [
𝑃𝑖𝑆
(𝐵𝐵𝑁)
1
2𝑊
3
2
] 𝑓(𝑎𝑖/𝑊) 
Equação 3.8 
 
 
𝜂𝑝𝑙 =  3,667 − 2,199 (
𝑎(𝑖−1)
𝑊
) + 0,437 (
𝑎(𝑖−1)
𝑊
)
2
 
 
Equação 3.9 
 
𝑏0 = (𝑊 −  𝑎0) Equação 3.10 
 
𝜎𝛾 =  
𝜎𝑌𝑆 + 𝜎𝑇𝑆
2
 
Equação 3.11 
 
𝐴0 = 3,18 − 0,22 (
𝑎0
𝑊
) 
𝐴1 = 4,32 − 2,23 (
𝑎0
𝑊
) 
𝐴2 = 4,44 − 2,29 (
𝑎0
𝑊
) 
𝐴3 = 2,05 − 1,06 (
𝑎0
𝑊
) 
 
Equação 3.12 
 
𝑓 (
𝑎𝑖
𝑊
) =
3 (
𝑎𝑖
𝑊)
1/2
[1,99 − (
𝑎𝑖
𝑊) (1 −
𝑎𝑖
𝑊) (2,15 − 3,93 (
𝑎𝑖
𝑊) + 2,7 (
𝑎𝑖
𝑊)
2
)]
2 (1 − 2
𝑎𝑖
𝑊) (1 −
𝑎𝑖
𝑊)
3
2
 
Equação 3.13 
 
 
 
𝑎0 =  
1
8
[(
𝑎1 + 𝑎9
2
) +  ∑ 𝑎𝑗
𝑗=8
𝑗=2
] 
Equação 3.14 
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Onde: 
 
K Fator de intensidade de tensões; W Largura do corpo de prova; 
a0  Comprimento da trinca; v  Coeficiente de Poisson = 0,3; 
σYS Limite de escoamento na 
temperatura de interesse; 
E Módulo de elasticidade; 
σTS Limite de resistência à tração na 
temperatura de interesse; 
𝜂𝑝𝑙 Fator plástico; 
B  Espessura do corpo de prova; P  Carga correspondente a Pm; 
J Integral-J; m Fator adimensional dependente 
da geometria do corpo de prova, 
σYS e σTS; 
Apl Área região plástica; A0 A1, A2 e A3 – Fator geométrico; 
b0 Largura remanescente no 
momento da realização do ensaio 
de CTOD-δ (W-a0) [mm]; 
𝑓 (
𝑎𝑖
𝑊
) Fator geométrico adimensional 
usado no cálculo de CTOD-δ; 
Jel Parcela elástica da integral-J; Jpl Parcela plástica da integral-J; 
𝜎𝑌 Média entre σYS e σTS, σy = (σYS + 
σTS) /2; 
S Distância entre os apoios em 
mm; 
BN Espessura líquida da amostra (BN 
= B se não houver entalhes 
laterais presente); 
ai Somatório do comprimento da 
trinca. 
Pi Somatório da carga;   
 
 
A componente plástica corresponde à área do gráfico hachurada da Figura 
3.12. Para a finalização das medidas foram consideradas as propriedades do material 
obtidas no ensaio de tração. 
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3.2.3.6 Fractografias 
 
 
As superfícies de fraturas, mecanismos de fratura e regiões de propagação 
da trinca, tais como as regiões de usinagem do entalhe, pré-trincamento por fadiga, 
zona de estiramento, propagação estável e instável durante o ensaio de CTOD, e 
região de fratura após a realização do ensaio de CTOD  foram analisadas no MEV 
utilizando imagens de elétrons secundários (SE). Foi necessário separar as duas 
metades dos corpos de prova para observar diretamente a superfície de fratura com 
o objetivo de determinar o caminho de propagação da trinca e por EBSD para 
determinar o modo de crescimento da trinca, no sentido especificado na Figura 3.13. 
O modo de análise foi baseado no trabalho de Ávila e colaboradores (2016). Para 
execução destas etapas foram utilizados os laboratórios da FEM/UNICAMP e do 
CNPEM/LNNANO.  
 
Figura 3.13: Corte da seção transversal da fratura para análise do crescimento da 
trinca. Dimensões em mm (Sreenivasan et al., 1996). 
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3.2.4 Caracterização microestrutural 
 
 
Para a maioria das análises a preparação microestrutural obedeceu às 
seguintes etapas: lixamento nas granulometrias de 300 a 1200 mesh e posterior 
polimento com pasta de diamante nas sequências 6, 3 e 1 µm. Para aquisição de 
imagens por microscópio óptico (MO) e microscópio eletrônico de varredura (MEV), 
as microestruturas foram reveladas por ataque eletrolítico com solução de NaOH a 
20% com tempo de imersão de aproximadamente 10 s a uma voltagem de 3 V. A 
fração volumétrica das fases foi obtida por contraste de cores, com dez medidas em 
diferentes regiões. Todas as análises foram realizadas na região circulada em azul 
como representado de forma esquemática na Figura 3.14.  
 
 
Figura 3.14: Representação do CP após tratamento térmico na Gleeble®. A região de 
análise foi a mais próxima possível do termopar. Dimensões em mm. 
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3.2.5 Análise química por Espectrometria de Energia Dispersiva – EDS 
 
 
A análise química pontual das fases foi realizada em todas as condições 
por Espectrometria de Energia Dispersiva (EDS). Utilizou-se um detector OXFORD, 
modelo X-Max acoplado ao MEV da marca Zeiss, modelo EVO-MA15 pertencente à 
FEM/UNICAMP, a aquisição dos dados foi feita pelo software INCA.  
 
 
3.2.6 Nanodureza e módulo de elasticidade por nanoindentação 
 
 
As medidas de nanoindentação foram utilizadas para se determinar os 
índices de deformação elástica (razão H/Er) e de deformação plástica (razão H3/Er2) 
(Leyland, 2000). A tensão que culmina na falha está relacionada com a razão H/Er, a 
qual reflete a resistência à deformação elástica. A relação H3/Er2 está relacionada com 
a resistência à deformação plástica. Quanto maior a razão H/Er (maior tensão elástica 
para falha), maior a dissipação de energia. Além disso, quanto maior a relação H3/Er2 
(maior tenacidade à fratura), menor a dissipação de energia. Foi utilizado o método 
Oliver e Pharr (1992) para o cálculo do H e E, (Equações 2.1 a 2.3).  
A dureza (H) e o módulo de elasticidade (E) foram medidas utilizando-se 
nanoindentação com parâmetros descritos na Tabela 3.3. Utilizou-se o equipamento 
NanoTest 600 da Micro Materials Ltd. (UK) disponível no laboratório da Universidade 
de Caxias do Sul (UCS).  O equipamento é dotado de um indentador Berkovich (ponta 
de diamante piramidal de três lados). O sistema conta com um microscópio óptico 
acoplado que permite determinar os pontos específicos para cada indentação. As 
curvas obtidas durante os ensaios foram analisadas no software do equipamento pelo 
método de Oliver e Pharr. A temperatura ambiente durante os experimentos foi 
mantida em 25 °C ± 1 com umidade relativa de 55% ± 2.  
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Tabela 3.3: Parâmetros utilizados no ensaio de nanoindentação. 
Parâmetros 
Força máxima (mN) 4 
Tempo (s) 10 
Número de indentações 13 em cada fase 
Coeficiente de Poisson 0,3 
Taxa de carregamento (mN/s) 0,26  
Taxa de descarregamento (mN/s) 0,26 
 
 
3.2.7 Difração de raios X - DRX 
 
 
O ensaio foi executado no aço na condição como recebido (estado 
solubilizado) e nas amostras simuladas termicamente na Gleeble®, a Figura 3.14 
representa a região de análise, a superfície analisada foi lixada e polida. Os ensaios 
foram realizados no LNNano/CNPEM em um difratômetro da marca PANalytical, 
modelo X’Pert PRO MRD XL System. Os parâmetros adotados estão descritos na 
Tabela 3.4. 
 
Tabela 3.4: Parâmetros utilizados na difração de raios X com o difratômetro. 
Parâmetros 
Tipo de radiação Co Kα1 
Tensão (kV) – Corrente (mA) 40 - 40  
Ângulo (2θ) 10 - 130 
Passo (2θ) 0,0190986 ou 0,02° 
Tempo por passo (s) 149,860 
Kα1 (Ǻ) 1,789 
 
A região analisada foi delimitada na faixa em que foram executados os 
tratamentos térmicos na Gleeble®, de tal forma que o feixe incidente interagisse 
apenas nesta região, varrendo a espessura de 10 mm no ponto onde foram inseridos 
os termopares. Para a medida foi utilizado tubo de cobalto com radiação Kα1 (λ = 
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1,789 Å) e os difratogramas foram construídos utilizando-se o software Origin, versão 
8.1. Os picos detectados neste ensaio foram comparados com as fichas 
cristalográficas disponíveis na base de dados Inorganic Crystal Structure Database 
(ICSD). 
 
 
3.2.8 Difração de elétrons retroespalhados - EBSD 
 
 
A técnica de EBSD (electron Backscattered diffraction) foi utilizada em 
todas as condições e os mapas foram adquiridos usando 20 kV e passo de 0,2 – 1,8 
μm. Os resultados foram processados para se obter o tamanho de grão austenítico, o 
tamanho de grão ferrítico, o tamanho de grão efetivo (desorientação maior que 15º 
entre grãos), quantificação de fases e a orientação dos grãos próximos ao caminho 
da propagação das trincas. Os ensaios foram executados no MEV/EBSD, Quanta 
FEI650, software para aquisição dos dados foi AZtec versão 2.4 e para o pós-
processamento, usou-se o software Channel 5-Tango/Mango. Os ensaios foram 
realizados no LNNano/CNPEM. 
As estruturas internas dentro de cada fase foram quantificadas obtendo-se 
as distribuições dos Contornos de Grãos de Baixo Ângulo (CGBAs < 15°), Contornos 
de Grãos de Alto Ângulo (CGAAs > 15°), contornos especiais do tipo ∑3 (limites com 
rotação de ~60° sobre <111>) e ∑9 (limites com rotação de ~38,9° por volta de 
<110>). Nessas relações de rede, as orientações através dos limites compartilham 
locais de rede comuns e, portanto, influenciam nas propriedades de energia de 
contorno de grão (Ameri et al., 2019). 
 
 
3.2.9 Polarização potenciodinâmica cíclica ou anódica 
 
 
Os ensaios eletroquímicos foram realizados no material nas seguintes 
condições: como recebido e simulado termicamente nas temperaturas: 900 °C, 1150 
°C, 1350 °C, dois ciclos térmicos (1350 °C + 1150 °C) e três ciclos térmicos (1350 °C 
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+ 1150 °C + 900 °C). Os testes foram realizados a temperatura ambiente (25 °C) com 
solução de trabalho de 3,5% NaCl preparada com água destilada. Foram avaliados o 
comportamento destes materiais em relação ao potencial de pite (Epite, mV) e o 
potencial de proteção (Eprot, mV). A Figura 3.15 ilustra as regiões onde estes dados 
são obtidos. Além destes parâmetros, foram avaliados o potencial de corrosão (Ecorr, 
mV) e a densidade de corrente (Icorr, A/cm2). Para determinação do Ecorr e Icorr foi 
utilizado a extrapolação de Tafel (Wolynec, 2003) e os ensaios foram baseados na 
norma ASTM G61 (ASTM G61-86, 2018). 
 
 
Figura 3.15: Exemplo da obtenção das variáveis analisadas em uma curva de 
polarização; (a) gráfico após medida de polarização anódica; (b) método para 
determinação do Ecorr e Icorr segundo à extrapolação de Tafel (Wolynec, 2003). 
 
Os testes de polarização anódica foram realizados em um potenciostato/ 
galvanostato AUTOLAB, modelo PGSTAT 30, disponível no Laboratório de Ensaios 
Eletroquímicos da UNICAMP. O software para aquisição de dados foi o GPES 
manager usando uma célula convencional de três eletrodos: sendo o fio de platina (Pt) 
como eletrodo auxiliar com diâmetro de 0,5 mm, o eletrodo prata/cloreto de prata 
(Ag/AgCl) como o eletrodo de referência e o eletrodo de trabalho sendo a própria 
amostra,  com sua área de exposição limitada em 0,071 cm2 por uma fita adesiva para 
galvanoplastia da marca 3M. A utilização desta fita teve o intuito de evitar regiões com 
defeitos macroscópicos presentes nas amostras e reduzir o efeito de corrosão por 
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fresta. A Figura 3.16, mostra a montagem final de célula eletroquímica para a 
realização do ensaio. 
 
 
Figura 3.16: Montagem da célula eletrolítica para execução das medidas de 
potenciodinâmica anódica; (a) montagem da célula eletroquímica; (b) potenciostato e 
programa de aquisição de dados. 
 
Os testes foram iniciados quando o potencial de circuito aberto (OCP) 
estava estável, o que ocorria após 60 minutos. Depois, uma varredura de potencial foi 
aplicada na direção anódica a uma taxa de 1 mVs-1, iniciando-se em -0,6 V e potencial 
de retorno de 1,2 V. Antes de cada experimento, a célula, bem como os eletrodos 
foram desengordurados com álcool e limpos em água destilada. As amostras (eletrodo 
de trabalho) foram lixadas (220 até 1200 mesh) e polidas com pasta de diamante (6, 
3 e 1 µm). Em todas as condições foram realizadas pelo menos 3 medidas. 
Após os ensaios de corrosão as amostras foram analisadas por MEV, 
marca Zeiss, modelo EVO-MA15 para caracterização do processo de corrosão em 
cada condição. 
O potenciostato é configurado com dois circuitos, um deles tem o objetivo 
de gerar potencial entre o eletrodo de trabalho (amostra) e o eletrodo de referência. O 
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outro circuito tem a função de medir a corrente na célula eletroquímica entre o eletrodo 
de trabalho e o contra-eletrodo.  
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4 RESULTADOS E DISCUSSÕES   
 
 
4.1 Caracterização do material na condição como recebido  
 
 
Na condição como recebido o aço apresentou uma microestrutura 
constituída por uma matriz ferrítica (coloração em azul), placas de austenita 
(coloração em rosa) e os pontos escuros como inclusões provenientes do processo 
de fundição (Figura 4.1). A representação tridimensional mostra que o crescimento 
dos grãos ferríticos/austeníticos não possui uma tendência preferencial de longo 
alcance como nos aços obtidos através de conformação plástica (laminados ou 
forjados). No caso específico para essas ligas a primeira fase a se formar é a ferrita, 
e, no resfriamento, a austenita se precipita no interior ou no contorno do grão ferrítico, 
segundo a simulação feita pelo Thermo-Calc®  usando a base de dados TCFE9 
(Figura 4.2).  
 
 
Figura 4.1: Microestrutura do aço na condição como recebido (γ – rosa/δ - azul). 
Microscópio óptico. Ataque eletrolítico com 20% de NaOH. 
  
 
γ 
δ 
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Figura 4.2: Simulação termodinâmica em equilíbrio, realizada com o software 
Thermo-Calc®,  para cálculo da fração volumétrica das fases versus temperatura do 
AISD 6A. 
 
A difração de raios X do material na condição como recebido indicou 
apenas a austenita e a ferrita e que os picos de austenita eram maiores que os da 
ferrita (Figura 4.3), o que deve ser devido a um crescimento preferencial dos grãos 
austeníticos na região analisada, comportamento comum em materiais por fundição. 
É como se houvesse uma textura local, hipótese que é sustentada no crescimento 
preferencial dos grãos em curto alcance.  
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Figura 4.3: Difratograma na condição como recebido. 
 
 
4.2 Caracterização após os ciclos térmicos simulados pela Gleeble® 
 
 
Na Figura 4.4 (a - f) observa-se a evolução da microestrutura após os ciclos 
térmicos simulados pela Gleeble®. Para todas as condições observa-se apenas uma 
matriz de ferrita com austenita em forma de ilhas, sendo que estas ficaram mais 
“refinadas” à medida que a temperatura foi elevada para 1350 °C.  
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Como recebido 900 °C 
  
1150 °C 1350 °C 
  
Dois ciclos (1350 + 1150 °C) Três ciclos (1350 + 1150 + 900 °C) 
  
Figura 4.4:  Microestrutura para as condições: (a) como recebido; (b) 900 °C; (c) 
1150 °C; (d) 1350 °C; (e) dois ciclos; e (f) três ciclos. Ataque eletrolítico com NaOH 
20%. MO.  
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O aço na condição “como recebido”, Figura 4.4 - a,  foi solubilizado por 4 
horas a 1140 °C e apresentou 47 % de ferrita (Tabela 4.1), o que está em acordo com 
a simulação feita pelo Thermo-Calc® (Figura 4.2), que  indicou um teor de ferrita em 
torno de 45 % no intervalo de 900 a 1150 ºC. Os tratamentos térmicos a 900 e 1150 
ºC não alteraram a fração volumétrica de ferrita, que ficou entre 45 e 50 %, coincidindo 
com os dados de simulação no Thermo-Calc®. Entretanto, nos tratamentos onde a 
temperatura chegou a 1350 ºC, o teor de ferrita ficou em torno de 60 %, o que também 
é coerente com a simulação do Thermo-Calc®, que previu o início da fusão do aço a 
1300 ºC, onde o teor de ferrita seria de 60 % e o de austenita de 40 %. A 1350 ºC, 
segundo o Thermo-Calc®, o aço teria 70 % de ferrita e 30 % de líquido, ou seja, toda 
a austenita estaria dissolvida. Como os tratamentos térmicos foram muito rápidos, em 
torno de e 3 segundos na temperatura de pico, com taxas de aquecimento e 
resfriamento de 100 °C/s, não houve tempo para ocorrer um equilíbrio termodinâmico, 
ou seja, dissolver toda a austenita, mas parte da mesma foi liquefeita, o que explica o 
“refinamento” das ilhas de austenita (Figura 4.4). Com a posterior solidificação rápida, 
este líquido formou austenita e também um pouco de ferrita, aumentando a fração 
volumétrica da mesma. 
 
Tabela 4.1: Fração volumétrica das fases obtida por contraste de cores pelo software 
ImageJ. 
Condição 
Fração volumétrica (%) 
Ferrita Austenita 
Como recebido 47 ± 1 53 ± 1 
900 °C 45 ± 1 55 ± 1 
1150 °C 50 ± 2 50 ± 2 
1350 °C 60 ± 4 40 ± 4 
Dois ciclos 57 ± 4 43 ± 4 
Três ciclos 61 ± 3 39 ± 3 
 
Na análise por DRX, foram identificados picos de ferrita e austenita (Figura 
4.5) para todas as condições. Os picos da ferrita (estrutura Cúbica de Corpo Centrado 
- CCC) ocorreram nos planos {110}, {200}, {211}, {220} e os da austenita (estrutura 
Cúbica de Face Centrada - CFC) nos planos {111}, {200}, {220}, {311}, {222}. Foi 
observado também um pico adicional nas amostras ensaiadas nas temperaturas de 
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900 °C, dois ciclos e três ciclos com 2 Theta de aproximadamente 92°, compatível 
com o precipitado de CrN, indicado pelas setas vermelhas na Figura 4.5. Este 
precipitado costuma crescer em torno do precipitado de Cr2N, contudo sua presença 
não é tão comum como o Cr2N e o seu crescimento ocorre especialmente em ZTAs, 
devido à elevada taxa de resfriamento (Liao, 2001).  As relações de orientação entre 
o CrN e a matriz de ferrita-δ são do tipo [110]CrN//[111]δ e (001)CrN//(110)δ (Liao, 2001). 
A precipitação desta fase é coerente com o diagrama de fases Thermo-Calc®, Figura 
4.2, pois nestas temperaturas para as condições em equilíbrio pode ocorrer a sua 
precipitação. Contudo, para a observação do mesmo seria necessário o uso da 
microscopia eletrônica de transmissão (MET).  
 
Figura 4.5: Difratograma das amostras simuladas na Gleeble® nas temperaturas de 
1350 °C, 1150 °C, 900 °C, dois ciclos, três ciclos e na condição como recebido. As 
setas vermelhas indicam a possível presença de CrN.  
 
Não houve grande variação do teor de cromo na austenita e na ferrita, 
permanecendo próximo a 25%, composição média do aço. Isto era de se esperar, pois 
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o coeficiente de partição do cromo entre a ferrita e austenita a 1200 ºC é próximo da 
unidade (
𝑲𝜹
𝑲𝜸
)𝟏𝟐𝟎𝟎 °𝑪 =
𝟏𝟎,𝟎
𝟗,𝟎
≅ 𝟏, 𝟏, Figura 4.6. Isto indica uma ligeira tendência do 
cromo a se concentrar na ferrita, como pode ser visto nos resultados onde o teor de 
cromo na ferrita variou de 24,5 a 26,3%, enquanto que na austenita a variação foi de 
22,5 a 23,6%. 
 
 
Figura 4.6: Diagrama de fases Fe-Cr (Adaptado de (CALPHAD, 2008)) 
 
O níquel concentra-se na austenita e se observamos o diagrama Fe-Ni, 
Figura 4.7, verifica-se que uma liga Fe-7,5Ni (que é o teor deste aço) ao ser resfriada 
a 740 ºC forma ferrita com teor próximo a 4%, ou seja, apresenta um teor de austenita 
(
𝑲𝜹
𝑲𝜸
)𝟕𝟒𝟎 °𝑪 =  
𝟒,𝟎
𝟕,𝟓
 ≅ 𝟎, 𝟓 que é quase o dobro da ferrita.  
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Figura 4.7: Diagrama de fases Fe-Ni (Adaptado de (CALPHAD, 2008)). 
 
O molibdênio comporta-se como o cromo, ou seja, seu coeficiente de 
partição (K) entre a ferrita e a austenita é próximo da unidade (
𝑲𝜹
𝑲𝜸
)𝟏𝟏𝟎𝟎 °𝑪 =  
𝟎,𝟓
𝟎,𝟒
≅ 𝟏, 𝟑 
o que justifica ele ter uma maior concentração na ferrita. Observou-se teor de 4,0% 
na ferrita e de 3% na austenita, ou seja, valor próximo ao previsto pelo diagrama Fe-
Mo, Figura 4.8. 
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Figura 4.8: Diagrama de fases Fe-Mo (Adaptado de (CALPHAD, 2008)). 
 
A Tabela 4.2 e Figura 4.9  mostram o resultado do coeficiente de partição 
(K) dos elementos químicos que estabilizam as fases ferrita e austenita e observa-se 
que a ferrita é enriquecida pelos elementos Cr e Mo  e a austenita é enriquecida em 
Mn e Ni. Estes resultados estão de acordo com a literatura (Atamert e King, 1991; 
Cortie e Potgieter, 1991), uma vez que o Cr e Mo são elementos estabilizadores de 
ferrita, e Mn e Ni são elementos estabilizadores da austenita. 
A partição dos elementos de liga entre austenita e ferrita ocorre por difusão, 
ou seja, o coeficiente de partição (K) depende da temperatura e da taxa de 
resfriamento. No resfriamento lento, a partição dos elementos entre as duas fases 
segue o equilíbrio termodinâmico, porém quando o resfriamento é rápido, a difusão é 
parcial ou totalmente inibida, produzindo austenita e ferrita de composições 
semelhantes (coeficiente de partição próximo de 1). Os coeficientes de partição do 
cromo, molibdênio e níquel (Tabela 4.2) obtidos foram coerentes com os resultados 
de outros pesquisadores usando aços semelhantes (Tabela 4.3).  
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Foi observado que quanto maior a fração volumétrica de ferrita (Figura 4.9) 
o coeficiente de partição torna-se mais uniforme e próximo de 1 (Wan, Lou e Ruan, 
2018). Com o aumento da temperatura o coeficiente de partição do Ni na fase 
austenita diminui  (Atamert e King, 1991; Cortie e Potgieter, 1991) esse 
comportamento é observado no material simulado a 1350 °C (Figura 4.9). Além disso, 
o aumento da fração volumétrica de ferrita diminui a resistência à tração e o 
alongamento e aumenta linearmente a resistência ao escoamento das peças fundidas. 
(Park e Lee, 2001). 
 
Tabela 4.2: Teores de cromo, molibdênio e níquel na ferrita e na austenita 
determinados por MEV-EDS e utilizados para o cálculo do coeficiente de partição 
(K=(
𝑪𝜹
𝑪𝜸
)). Porcentagem em massa.  
Fase Cr Ni Mo 
Como recebido 
Ferrita 27,4±0,3 6,6±0,2 4,2±0,2 
Austenita 24,8±0,2 9,6±0,2 2,7±0,2 
K 1,1 0,7 1,5 
900 °C 
Ferrita 26,7±0,2 6,6±0,1 4,4±0,1 
Austenita 24,5±0,3 9,7±0,2 2,9±0,1 
K 1,1 0,7 1,5 
1150 °C 
Ferrita 27,3±0,1 6,4±0,2 4,5±0,1 
Austenita 24,7±0,2 9,9±0,1 2,9±0,1 
K 1,1 0,7 1,5 
1350 °C 
Ferrita 26,2±0,5 8,0±0,6 3,5±0,3 
Austenita 26,6±1,0 8,4±0,4 3,3±0,2 
K 1,0 1,0 1,1 
Dois Ciclos 
Ferrita 27,0±0,2 7,0±0,2 3,9±0,1 
Austenita 24,5±0,2 9,6±0,1 2,7±0,1 
K 1,1 0,7 1,4 
Três Ciclos 
Ferrita 26,9±0,2 7,0±0,2 4,1±0,1 
Austenita 24,6±0,2 9,6±0,3 3,0±0,2 
K 1,1 0,7 1,4 
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Tabela 4.3: Coeficientes de partição entre a ferrita e austenita obtidos neste trabalho 
e de outros pesquisadores para cromo, molibdênio e níquel. 
Aço / 
Referência 
Este trabalho 
2304A/ 
 (TAN, 2012)  
2507/  
 (BONOLLO, 
2005)  
2205/  
(HA, 2014)  
Elemento 
% 
massa 
Kδ/γ 
% 
massa 
Kδ/γ 
% 
massa 
Kδ/γ 
% 
massa 
Kδ/γ 
1050 ºC 
C 0,023  0,021 ---- 0,02 ---- 0,016 ---- 
Mn 0,77  1,56 0,55 ---- ---- 1,38 0,88 
Cr 25,13 1,0 a 1,1 23,06 1,06 a 1,14 25,0 1,1 22,44 1,15 
Ni 8,22 0,7 a 1,0 4,03 0,55 a 0,92 9,5 0,6 5,99 0,64 
Mo 3,53 1,1 a 1,5 0,31 1,18 a 1,68 4,0 1,8 3,24 1,75 
N 0,29  0,13 ---- 0,25 ---- 0,186 0,19 
Cu 0,89  0,29 ---- ---- ---- ---- ---- 
 
Com resfriamento lento o cromo e o molibdênio se concentraram na ferrita 
e o níquel na austenita, mas com um pulso de aquecimento a 1350 ºC, seguido de 
resfriamento rápido não houve tempo para a partição destes elementos e eles ficaram 
quase que igualmente distribuídos entre a ferrita e a austenita ( K ≈ 1). 
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Figura 4.9: Coeficientes de partição dos elementos e frações volumétricas das fases 
para as diferentes condições analisadas. 
 
As Tabelas 4.4 e 4.5 mostram os resultados de coeficiente de difusão para 
os elementos químicos Cr, Ni e Mo nas fases ferrita e austenita nas temperaturas de 
900 °C, 1150 °C e 1350 °C. Na temperatura de 1350 °C a difusão dos elementos Cr, 
Ni e Mo na fase ferrita aumentam, esse comportamento pode está relacionado com o 
aumento da fração volumétrica desta fase e com a transformação da austenita em 
ferrita. Nestas condições, o coeficiente de partição tende a unidade. 
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Tabela 4.4: Coeficiente de difusão (D0*) e energia de ativação (Q) para os elementos 
químicos Cr, Ni e Mo para as fases ferrita e austenita. 
Elemento Fase D0 * 10-5 (m2/s) Q * 105 (J/mol) Referência 
Cr 
δ 32 2,4 
(Gamsjäger, Svoboda e 
Fischer, 2005)  
γ 35 2,86 
Ni 
δ 4,8 2,4 
γ 3,5 2,86 
Mo 
δ 7,85 2,25 (Alberry e Haworth, 
1974)  γ 0,36 2,40 
*D0: Constante característica do sistema de difusão. 
 
Tabela 4.5: Coeficiente de difusão (D) calculados para os elementos químicos Cr, Ni 
e Mo nas fases ferrita e austenita nas temperaturas de 900 °C, 1150 °C e 1350 °C. 
𝑫 = 𝑫𝟎𝒆𝒙𝒑
−𝑸
𝑹𝑻
 
D (m2/s) 
900 °C 1150 °C 1350 °C 
Cr 
Ferrita 6,60E-15 4,97E-13 6,05E-12 
Austenita 6,46E-17 1,11E-14 2,19E-13 
Ni 
Ferrita 9,89E-16 7,46E-14 9,08-13 
Austenita 7,22E-16 5,44E-14 6,62E-13 
Mo 
Ferrita 7,16E-15 4,15E-13 4,35E-12 
Austenita 7,58E-17 5,69E-15 6,91E-14 
*R = Constante universal dos gases (8,314472 J/mol*K); T = Temperatura em Kelvin. 
 
 
4.3 Nanodureza e módulo de elasticidade por nanoindentação 
 
 
As durezas (H) da ferrita e da austenita ficaram próximas de 5 GPa, sendo 
que a dureza da ferrita foi 8 % maior que a dureza da austenita, esses valores são 
coerentes com os disponíveis na literatura para aços semelhantes e podem ser 
comparadas nas Tabelas 4.6 a 4.8. Os módulos de elasticidade (Er) da ferrita e da 
austenita ficaram próximos de 200 GPa, sendo que o módulo de elasticidade da ferrita 
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foi 17 % maior que o da austenita, valores coerentes com os disponíveis na literatura 
para aços semelhantes (Tabelas 4.6 a 4.8 ). 
 
Tabela 4.6: Dureza, módulo de elasticidade, índices de deformação elástica (razão 
H/Er) e de deformação plástica (razão H3/Er2). 
Fase H (GPa) Er (GPa) H/Er x 10-2 H3/Er2 x 10-2 
Ferrita 5,5 ± 0,5 231 ± 31 2,36 0,30 
Austenita 5,1 ± 0,3 198 ± 27 2,61 0,35 
 
Tabela 4.7: Dureza e módulo de elasticidade da ferrita e austenita deste trabalho e o 
de outros pesquisadores. 
Fase Aço H (GPa) HF/HA Er (GPa) Er F/ Er A Referência  
Ferrita 
6A 
5,5 ± 0,5 1,08 231 ± 31 1,17 
Este trabalho  
Austenita 5,1 ± 0,3 198 ± 27 
Ferrita 
2507 
4,4 ± 0,4 1,22 -  
(Guo, 2013)  
Austenita 3,6 ± 0,5 -  
Ferrita 
CF-3 
-  185 ± 40 1,04 
(Schwarm, 2017)  
Austenita -  179 ± 33 
Ferrita 
CF-8 
-  183 ± 25 1,06 
Austenita -  173 ± 20 
Ferrita 
2206 
4,0 ± 0,3 0,97 190 ± 6 1,03 
(Tao, 2018)  
Austenita 4,1 ± 0,2 184 ± 2 
Ferrita Uranus 
50 
3,8 ± 0,2 1,19 200 ± 14 1,09 
(Gadelrab, 2012)  
Austenita 3,2 ± 0,2 184 ± 12 
 
Tabela 4.8: Composição química dos aços da Tabela 4.7 (% em massa). 
Aço → 6A Uranus 50 CF - 3 CF - 8 2205 
Referência → Este trabalho (Gadelrab, 2012)  (Schwarm, 2017)  (Tao, 2018)  
C 0,023 ---- 0,03 0,06 ---- 
Mn 0,77 ---- 1,07 0,99 ---- 
Cr 25,13 22,28 19,69 19,85 21,76 
Ni 8,22 6,14 8,40 8,30 5,16 
Mo 3,53 5,01 0,28 0,35 3,71 
N 0,29 ---- ---- ---- ---- 
Si 0,91 0,38 0,98 0,97 ---- 
Cu 0,89 ---- ---- ---- ---- 
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Apesar da austenita apresentar um módulo de elasticidade reduzido 
(módulo de elasticidade reduzido (Er) considera os módulos do material a ser medido 
com o material do indentador, pois o indentador possui uma rigidez finita, ou seja, em 
condições reais ele sofre variações) menor que a fase ferrita, a relação H3/Er2 da fase 
austenita foi ligeiramente superior. Vale ressaltar que nestes materiais quanto maior 
teor da fase austenita maior é a tenacidade, ou seja, maior é a energia absorvida. 
Assim, levando em consideração o teor da fase austenita e a relação H3/Er2 ser mais 
elevada que a ferrita, aços que apresentarem maiores teores de austenita poderiam 
ter maiores valores de tenacidade à fratura. Vale ressaltar que a razão H/Er e a relação 
H3/Er2 são parâmetros comumente estudados em desgaste de superfícies, mais 
especificamente para avaliação de filmes. 
O comportamento da deformação nos aços duplex é uma combinação da 
deformação de modo das fases δ e γ (Rodrigues et al., 2019). A ferrita tende a 
deformar plasticamente antes da austenita, ou seja, ela apresenta menor capacidade 
de absorver energia, isto pode estar relacionado com H3/Er2 que leva em consideração 
a tenacidade à fratura, além disso as tensões são mais elevadas nesta fase 
(Rodrigues et al., 2019), no entanto, a austenita tem a tendência de sofrer maiores 
deformações (Schwarm et al., 2017).  
A ferrita se deforma por deslizamento devido à alta EFE e vários sistemas 
de deslizamento, enquanto que a austenita pode se deformar por deslizamento das 
discordâncias, maclação mecânica/térmica e transformações martensíticas (Herrera, 
Ponge e Raabe, 2011).  
 
 
4.4 Caracterização geral usando EBSD 
 
 
Com base nos cálculos termodinâmicos obtidos com o software Thermo-
Calc® (Figura 4.2), a solidificação inicia-se com a ferrita em altas temperaturas e, 
durante o resfriamento, a austenita precipita-se nos contornos de grãos da ferrita e a 
morfologia desta fase irá depender das taxas de resfriamento. Para taxas elevadas, a 
austenita apresenta a morfologia de Widmanstätten; as taxas medianas favorecem a 
austenita intragranular e as baixas taxas de resfriamento temos a austenita 
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parcialmente transformada, aquela que não sofreu a decomposição completa durante 
os ciclos térmicos – essa morfologia é comum em ZTAs. O que acontece é que a 
temperatura foi alta o suficiente para iniciar a dissolução da austenita, mas não o 
suficiente para a completa solubilização (Tahchieva, 2019). Estes aspectos 
morfológicos da austenita são comuns em regiões de solda e em zonas termicamente 
afetada (ZTA).  
Conforme foi observado na Figura 4.15 em altas temperaturas as placas de 
austenita começaram a se dissolver na matriz ferrítica, aumentando assim o teor 
desta, contudo, o tempo de permanência na temperatura de pico não foi suficiente 
para que ocorra a dissolução completa daquela fase, por isso, há uma pequena 
alteração na interface da austenita, conferindo-lhe um aspecto irregular no contorno.  
Os mapas de fases mostram mais claramente a morfologia da fase austenita 
se comparado com as imagens obtidas por microscópio óptico, Figuras 4.10 a 4.15. 
As condições de 900 °C (Figura 4.11) e 1150 °C (Figura 4.12) apresentaram uma 
microestrutura mais próxima da condição como recebido. Já para as condições com 
dois e três ciclos térmicos pode-se observar que a fase austenita encontra-se dispersa 
no interior do grão ferrítico na forma de pequenas partículas. Essa estrutura favorece 
a formação de nitretos de cromo nas proximidades, favorecendo na sensitização da 
ferrita quando submetidas em soluções com íons de Cl-. 
As cores exibidas nas figuras de polo inversa (IPF) indicam a orientação 
dos grãos para ambas as fases. Na condição como recebido os grãos austeníticos, 
em sua grande maioria, estavam orientados na família de planos {111} e 
aproximadamente 80% dos grãos ferríticos e austeníticos, conforme  Figura 4.16 - a,  
eram constituídos por contornos de grão baixo de ângulo (CGBA), ficando em torno 
de 1,5°. Além disso, foi encontrada uma pequena fração destes grãos com contornos 
de grão de alto ângulo (CGAA), em torno de 45,5° para ferrita e 59,5° para austenita. 
Estes contornos podem ser classificados como do tipo Σ3 (ou seja, 60°/[111]) e do tipo 
Σ9 (ou seja, desorientação [110]). Para o primeiro caso, esse resultado é típico de 
materiais com estrutura cristalina CFC com baixos EFEs, os quais são conhecidos por 
desenvolverem uma elevada fração de maclas, como a austenita de aços inoxidáveis 
(Ameri et al., 2019). O segundo tipo é caracterizado por junções triplas de contornos 
de grãos e estão presentes principalmente na ferrita. 
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As discordâncias tendem a se aniquilar em contornos de alto ângulo (>15º) 
e os contornos de baixo ângulo nada mais são do que arranjos de discordâncias com 
baixa mobilidade. Em aços inoxidáveis duplex uma maior desorientação cristalográfica 
entre as fases austenita e ferrita favorece a precipitação da fase sigma (Lo, Shek e 
Lai, 2009). Não foi o caso nesse trabalho, pois as temperaturas elevadas e tempo de 
permanência curto nas temperaturas de pico não foram suficientes para formar esta 
fase. Os contornos de grãos de alto ângulo são mais suscetíveis a formar trincas, ao 
contrário dos contornos de grãos de baixo ângulo que têm a tendência de reduzir as 
tensões entre os contornos de grãos e, consequentemente, diminuir a formação e a 
propagação de trincas (Brytan, 2013). No entanto, quando a trinca parte de um CGBA 
para um CGAA a movimentação é dificultada e as discordâncias podem ficar 
ancoradas nestas regiões.  
Na condição de 900 °C, prevaleceu o CGBA para ambas as fases com 
ângulos em torno de 1,5° (Figura 4.16.b). A presença de contornos especiais foi 
mínima. A 1150 °C houve um pico acentuado no ângulo de, aproximadamente, 1,5°. 
Contudo, foram observados CGAA com valores variados (Figura 4.16.c) e esses 
ângulos não são necessariamente locais preferenciais para iniciação de trincas, mas 
podem atuar como barreiras para a propagação da trinca (Lee et al., 2017). Na 
condição de 1350 °C também grande parte dos contornos de grãos ficaram em torno 
de 1,5° e cerca 10% com 44,5° para a fase ferrita.  
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Como recebido 
Mapa de fases IPF 
  
Figura 4.10: Mapa de fases (vermelho: austenita; azul: ferrita) e IPF do material na 
condição como recebido obtidas por EBSD. 
 
 
900 °C 
  
Figura 4.11: Mapa de fases (vermelho: austenita; azul: ferrita) e IPF do material na 
condição 900 °C obtidas por EBSD. 
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1150 °C 
Mapa de fases IPF 
  
Figura 4.12: Mapa de fases (vermelho: austenita; azul: ferrita) e IPF do material na 
condição 1150 °C obtidas por EBSD. 
 
 
1350 °C 
  
Figura 4.13: Mapa de fases (vermelho: austenita; azul: ferrita) e IPF do material na 
condição 1350 °C obtidas por EBSD. 
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Dois ciclos 
Mapa de fases IPF 
  
Figura 4.14: Mapa de fases (vermelho: austenita; azul: ferrita) e IPF do material na 
condição dois ciclos obtidas por EBSD. 
Três ciclos 
  
Figura 4.15: Mapa de fases (vermelho: austenita; azul: ferrita) e IPF do material na 
condição três ciclos obtidas por EBSD. 
Legenda: 
 
 
Austenita 
Ferrita 
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Como recebido 900 °C 
  
1150 °C 1350 °C 
  
Dois ciclos Três ciclos  
  
 
Figura 4.16: Ângulo de desorientação das fases ferrita e austenita. (a) como 
recebido; (b) 900 °C; (c) 1150 °C; (d) 1350 °C; (e) dois ciclos; e (f) três ciclos. 
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As figuras de polo dão indicativos de textura dos grãos, ou seja, se há 
crescimento preferencial dos mesmos. Esta condição não foi observada em nenhuma 
das condições analisadas, pois a intensidade das cores ficaria concentrada em 
apenas alguns planos. Peças fundidas podem apresentar textura de fusão devido ao 
crescimento orientado de acordo com o gradiente térmico imposto durante o 
resfriamento. Contudo este comportamento não foi observado a longo alcance.  
Foi observado através das figuras de polo (Figuras 4.17 a 4.22) que o 
crescimento das fases seguiu as relações de orientações de Kurdjumov-Sachs (K-S) 
{111}γ||{110}α, ou seja, os planos {111} da austenita estão alinhados aos planos {110} 
da ferrita, conforme indicado pelos círculos tracejados nos pontos coincidentes entre 
as duas fases. Este comportamento é notado para todas as condições. Os planos de 
hábito da austenita e ferrita em grande parte estão relacionados com planos (111) e 
(110), respectivamente, para as interfaces de austenita-ferrita associadas às relações 
de orientação de Kurdjumov-Sachs (K-S) e Nishiyama-Wasserman (N-W). A relação 
de K-S correlaciona os planos e direções de máxima densidade atômica dos sistemas 
cristalinos CFC e CCC e quando esta condição é satisfeita o movimento da 
discordância pode ser facilmente transferida da fase austenita para ferrita e assim 
reduzir as tensões residuais (Brytan, 2013). Além disso, quando a relação tipo K-S 
entre a austenita e a ferrita não é satisfeita pode ocorrer a nucleação de trincas nos 
contornos de grãos dessas fases (Alvarez et al., 2007; Brytan, 2013). 
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Como recebido 
Austenita Ferrita 
  
Figura 4.17: Figuras de polo para a condição como recebido com eixos definidos 
para a família de planos {111} para a austenita e {110} para a ferrita atendendo a  
relação de orientação do tipo K-S. Os círculos tracejados indicam os pontos 
coincidentes entre as duas fases. 
 
900 °C 
Austenita Ferrita 
  
 
Figura 4.18: Figuras de polo para a condição de 900 °C com eixos definidos para a 
família de planos {111} para a austenita e {110} para a ferrita atendendo a  relação 
de orientação do tipo K-S. Os círculos tracejados indicam os pontos coincidentes 
entre as duas fases. 
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1150 °C 
Austenita Ferrita 
  
Figura 4.19: Figuras de polo para a condição de 1150 °C com eixos definidos para 
a família de planos {111} para a austenita e {110} para a ferrita atendendo a  
relação de orientação do tipo K-S. Os círculos tracejados indicam os pontos 
coincidentes entre as duas fases. 
 
1350 °C 
Austenita Ferrita 
  
Figura 4.20: Figuras de polo para a condição de 1350 °C com eixos definidos para 
a família de planos {111} para a austenita e {110} para a ferrita atendendo a  
relação de orientação do tipo K-S. Os círculos tracejados indicam os pontos 
coincidentes entre as duas fases. 
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Dois ciclos 
Austenita Ferrita 
  
Figura 4.21: Figuras de polo para a condição de dois ciclos térmicos com eixos 
definidos para a família de planos {111} para a austenita e {110} para a ferrita 
atendendo a  relação de orientação do tipo K-S. Os círculos tracejados indicam os 
pontos coincidentes entre as duas fases. 
 
Três ciclos 
Austenita Ferrita 
  
 
 
Figura 4.22: Figuras de polo para a condição de três ciclos térmicos com eixos 
definidos para a família de planos {111} para a austenita e {110} para a ferrita 
atendendo a  relação de orientação do tipo K-S. Os círculos tracejados indicam os 
pontos coincidentes entre as duas fases. 
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4.5 Corrosão 
 
 
Os resultados do ensaio de corrosão são apresentados na Figura 4.23, na 
Tabela 4.9 e na Figura 4.24, os valores para cada parâmetro (potencial de corrosão 
(Ecorr), potencial de pite (Epite), potencial de proteção (Eprot) e densidade de corrente 
(Icorr)) ficaram próximos não podendo diferenciar de uma condição da outra em termos 
de resistência à corrosão. Na Tabela 4.10 observa-se que os valores dos ensaios de 
polarização potenciodinâmica cíclica em solução de 3,5% de NaCl obtidos neste 
trabalho são compatíveis com os disponíveis na literatura. 
 
 
Figura 4.23: Curvas de polarização potenciodinâmica para todas as condições 
analisadas em solução de 3,5% de NaCl. 
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Nas curvas de polarização potenciodinâmica cíclica (Figura 4.23) observa-
se que na condição “como recebido” a região passiva está deslocada mais para 
esquerda, o que determina a sua maior resistência à corrosão se comparada com as 
condições que foram submetidas a tratamentos térmicos. A Figura 4.24 – d mostra os 
resultados de densidade de corrente obtida na região anódica/passiva no qual é 
possível verificar que há uma tendência entre as condições analisadas que justifica a 
diminuição da resistência à corrosão com o avanço do tratamento térmico. 
Provavelmente, esses resultados estão relacionados com a microestrutura, interação 
dos elementos de ligas em cada fase e, possivelmente, com a formação de nitretos. 
 
Tabela 4.9: Resultados dos ensaios de polarização potenciodinâmica cíclica em 
solução de 3,5% de NaCl para todas as condições estudadas. 
Condição 
Ecorr (mV) Epite (mV) Eprot (mV) 
Icorr 
(A/cm2) x 10-8 
Média DP Média DP Média DP Média DP 
Como recebido -286 17 976 12 809 57 1,7 0,1 
900 °C -261 57 971 12 813 31 1,9 0,6 
1150 °C -299 24 941 7 792 3 2,1 1,2 
1350 °C -274 17 991 14 811 18 2,9 1,8 
Dois ciclos -277 23 972 13 823 39 1,9 0,2 
Três ciclos -271 23 977 1 869 6 2,1 0,7 
DP = Desvio padrão; Ecorr = Potencial de corrosão; Epite = Potencial de pite; Eprot = potencial de proteção; 
Icorr = densidade de corrente. 
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Figura 4.24: (a) Potencial de pite (Epite) e potencial de proteção (Eprot); (b) potencial 
de corrosão (Ecorr); (c) densidade de corrente de passivação (Icorr); e (d) densidade 
de corrente na região anódica para todas as condições estudadas. 
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Tabela 4.10: Resultados dos ensaios de polarização potenciodinâmica cíclica em 
solução de 3,5% de NaCl para todas as condições estudadas e dados da literatura. 
Dados coletados para condições ensaiadas à temperatura ambiente. 
Aço Ecorr 
(mV) 
I 
EOCP 
(mV) 
Epite 
(mV) 
Composição química 
Referência 
Cr N Mo Mn Ni 
A890 - 
grau 6A 
>261 ---- ---- >940  25 0,29 3,5 0,8 8 
Este 
trabalho 
2205 461 ---- ---- 1183  22 0,14 3,0 1,5 6 
(Potgieter, 
1992)  
1803 ---- ---- -211 1085  22 0,16 3,2 1,4 6 
(Dos 
Santos, 
2013) 
2205 ---- ---- ---- 1070  22 0,15 2,8 --- 5 
(Ramirez, 
2001) 
2550 ---- ---- ---- 1034  25 0,25 3,5 --- 7 
2750 ---- ---- ---- 1048  25 0,28 3,8 --- 7 
2760 ---- ---- ---- 1063  25 0,24 3,5 --- 7 
A890 - 
grau 5A 
-80 
0,2 
µA/cm2 
---- >900 24,81 0,22 4,01 1,24 7,7 
(Souza et 
al., 2017)  
(2205) - 
Metal de 
base1 
-251 ---- ---- ---- 22,48 0,16 3,12 0,82 
5,4
6 
(Wang, Ma 
e Li, 2011)  
AID UNS 
S824412 
-214 
0,331 
µA/cm2 
-184 ---- 23,92 
0,27
9 
1,61 3,00 
3,6
6 
(Brytan, 
Niagaj e 
Reiman, 
2016)  
Metal de 
base3 
---- 
0,2119 
mA/cm2 
---- ---- 21,65 0,14 2,56 1,60 
4,8
4 
(M et al., 
2015)  
1Solução 3,5% de NaCl a temperatura ambiente; 21 M de NaCl; 3Solução de 1 mol/L NaCl. 
 
 A partir das imagens de elétrons secundários apresentadas na Figura 4.25, 
as quais apresentam uma visão topográfica da região analisada, observa-se na 
interface δ/γ um brilho acentuado, caracterizando um desnível estrutural entre as 
fases, mostrando que a ferrita sofreu mais corrosão que a austenita, o que era de se 
esperar. Provavelmente a corrosão se iniciou na interface δ/γ e caminhou para o 
interior do grão ferrítico, visto que a interface é uma região favorável para a corrosão. 
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Como recebido 900 °C 
  
1150 °C 1350 °C 
  
Dois ciclos (1350 °C + 1150 °C)  Três ciclos (1350 °C + 1150 °C + 900 °C)  
  
Figura 4.25: Microestrutura na região submetida ao ensaio de corrosão em solução 
de 3,5% de NaCl para as seguintes condições: (a) como recebido; (b) 900 °C; (c) 
1150 °C; (d) 1350 °C; (e) dois ciclos; e (f) três ciclos. As regiões identificadas com 
círculos vermelhos indicam a corrosão na ferrita e as setas vermelhas seriam os 
processos corrosivos originados na interface das fases ferrita/austenita. MEV com 
imagens de elétrons secundários. 
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Acompanhando a sequência de imagens da Figura 4.25 (a - f), podemos 
observar que o processo corrosivo evolui na seguinte sequência ordem: como 
recebido - 900 °C - 1150 °C – 1350 °C – dois ciclos – três ciclos, indicando que o 
aumento da temperatura efetuado nos tratamentos térmicos tornou o aço menos 
resistente em ambiente contendo íons Cl-, em relação à morfologia da microestrutura.  
Também quanto maior o tempo que as amostras ficaram entre 800 e 1150 ºC, maior 
foi a corrosão das amostras, o que seria devido à precipitação de nitretos de cromo. 
Segundo Gunn (2003) é comum o surgimento desses precipitados em soldas e ZTAs. 
O crescimento deles ocorre em contornos de grãos da ferrita ou no interior dessa fase, 
retirando cromo de solução e provocando a sensitização ao redor dos mesmos, 
transformando essas regiões em pontos preferenciais para a nucleação de pites.  
Segundo Anson e colaboradores (1996) a solubilidade do nitrogênio na fase 
líquida de uma liga Fe–20Cr (% em massa) a 1 atmosfera é dada na (Equação 4.1): 
 
Log10 [% em massa de N] = − 1.467,6/T (em Kelvin) - 1,28.  Equação 4.1  
 
Assim, segundo a Equação 4.1, a solubilidade do nitrogênio no líquido da 
liga Fe–20Cr a 1350 ºC seria de 0,53 % em massa. O aço utilizado neste trabalho 
tinha 25Cr/8Ni/3Mo/1Mn (% em massa).  O cromo e o molibdênio aumentam a 
solubilidade do nitrogênio na fase líquida dos aços duplex, o manganês tem pouca 
influência na mesma, enquanto o níquel a diminui (Figura 4.26). Com as 
compensações dos elementos de liga, poderíamos estimar que a solubilidade de 
nitrogênio na fase líquida seria em torno de 0,5 % em massa a 1350 ºC, ou seja, 
suficiente para deixar solúvel todo o nitrogênio do mesmo (0,29 % em massa – Tabela 
3.1). Kobayashi e colaboradores (2012) trabalhando com um aço 25Cr/7Ni/3,7Mo, 
cuja composição é bastante próxima à deste trabalho, encontrou um limite de 
solubilidade do nitrogênio a 1600 ºC de 0,46 % em massa. Segundo a simulação do 
Thermo-Calc®  (Figura 4.2), quando o aço deste trabalho foi solubilizado a 1150 ºC 
por 4 horas, só existiriam 2 fases em equilíbrio: 45 % de ferrita e 55% de austenita, ou 
seja, todo o nitrogênio estaria solubilizado na austenita e na ferrita. Para que esta 
condição se mantivesse o aço foi resfriado rapidamente em água, mantendo estas 
fases na temperatura ambiente em condições metaestáveis.  
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Figura 4.26: Efeitos do (a) Cr; (b) Mo; (c) Mn e (d) Ni na solubilidade do nitrogênio a 
1550 °C (Kobayashi et al., 2012).  
 
Segundo Knyazeva e Pohl (2013b) em aços duplex solubilizado e resfriado 
rapidamente, o nitrogênio estaria distribuído preferencialmente na austenita (faixa de 
0,15 a 0,30 % na austenita e de 0,05 a 0,15 % na ferrita). Por outro lado, ao ser 
resfriado a solubilidade do nitrogênio cai rapidamente na ferrita abaixo de 1100 ºC e 
favorece a formação de CrN em resfriamento rápido ou Cr2N em resfriamento lento 
(Figura 4.27). 
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Figura 4.27: Limite de solubilidade do nitrogênio na ferrita antes da formação de 
nitretos de cromo no aço duplex 2205 (Hertzman e Charles, 2011). 
 
Hertzman e colaboradores (1997) calcularam a solubilidade do nitrogênio 
em equilíbrio com a ferrita e a austenita para o aço 2507 (24Cr/7Ni/4Mo/0,4Mn/0,29N 
- % em massa), de composição bastante próxima à utilizada neste trabalho. Observa-
se na Figura 4.28 que, com a redução da temperatura a solubilidade do nitrogênio é 
reduzida tanto na ferrita como na austenita (Figura 4.28). Entretanto a solubilidade do 
nitrogênio na austenita mantem-se acima de 0,3 % em massa, que é o teor de 
nitrogênio do aço utilizado neste trabalho, mesmo em temperaturas abaixo de 1100 
ºC, onde se iniciaria a formação de nitretos, conforme o diagrama Thermo-Calc® 
(Figura 4.2). Isto explica por que a precipitação de nitretos não ocorre na austenita e 
somente na ferrita    
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Figura 4.28: Solubilidade do nitrogênio na ferrita e na austenita em condições de 
equilíbrio para o aço 2507. A linha em Vermelho indica o teor de nitrogênio do aço 
utilizado neste trabalho que tem composição similar ao aço 2507  (Hertzman, 
Brolund e Ferreira, 1997). 
 
A solubilidade do nitrogênio no ferro CCC (ferrita) é muito menor que no 
ferro CFC (austenita), pelas mesmas razões que o carbono o é, que visto carbono e 
nitrogênio são elementos intersticiais na matriz de ferro, pois têm raios atômicos 
parecidos (N: 0,72 Å e C: 0,77 Å) (Bhadeshia, 2006). A solubilidade máxima do 
nitrogênio no ferro CFC é de 2,8 % em massa a 650 ºC, enquanto que no ferro CCC 
é de 0,10 % em massa a 592 ºC (Figura 4.29 e Tabela 4.11), bastante parecida com 
a do carbono, cuja solubilidade máxima no ferro CFC é de 2,11% em massa a 1148 
ºC e de 0,09 % em massa a 1495 ºC no ferro CCC (Silva e Mei, 2010). 
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Figura 4.29:  Diagrama de fase Fe-N (Silva e Mei, 2010). 
 
Tabela 4.11: Identificação das fases presente na Figura 4.29 (Silva e Mei, 2010). 
Fase Nitrogênio (% em peso) Estrutura cristalina 
γ Fe 0 a 2,8 CFC 
α Fe 0 a 0,1 CCC 
γ' (Fe4N) 5,7 a 5,9 CFC 
ε (Fe2-3N) 4 a 11 HC 
Fe2N 11,1 Ortorrômbica 
 
Assim, o aço solubilizado a 1140 ºC e resfriado rapidamente em água, com 
estrutura metaestável somente de ferrita e austenita, e o aquecimento para os 
tratamentos térmicos propicia a formação de novas fases, conforme prevê a simulação 
do Thermo-Calc® (Figura 4.2). A ferrita seria transformada em austenita, nitreto de 
cromo (Cr2N), fases sigma e chi, além de carbonetos do tipo M23C6. Embora previstas 
termodinamicamente, a formação das mesmas depende da cinética das reações, que 
por sua vez está associada a difusão dos elementos químicos.  
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O Cr2N de estrutura hexagonal, é o nitreto previsto pelo diagrama 
termodinâmico, mas com altas taxas de resfriamento forma-se o CrN de estrutura 
cúbica de face centrada, pois o tempo é insuficiente para a completa transformação 
da ferrita em austenita e para a difusão do nitrogênio para fora da rede de ferrita 
(Hertzman e Charles, 2011). De qualquer forma, a precipitação de nitretos de cromo 
é sempre prejudicial nos aços inoxidáveis pois retira cromo da matriz facilitando a 
formação de pites. Os dois nitretos citados formam-se entre 550 e 1000 ºC, sendo a 
entalpia de formação menor para o CrN (-117,15 kJ/mol) do que para o Cr2N (-125 
kJ/mol) (Chase, M.W., 1998).     
Pettersson e colaboradores (2015) trabalhando com aço superduplex 
2507 (25Cr/7Ni/3,8Mo/0,28N/0,8Mn/0,20Cu % em massa), cuja composição é 
bastante similar ao aço deste trabalho, simulou o teor de nitrogênio no centro de 
regiões de ferrita espaçadas de  20 e 40 mícrons de ilhas (grãos) de austenita. Ele 
observou que quanto maior fosse a distância entre a ferrita e a austenita, maior 
seria a diferença entre o teor de nitrogênio em equilíbrio e o real na austenita 
favorecendo a precipitação dos nitretos de cromo (Figura 4.30). Esta diferença de 
concentração de nitrogênio aumentaria com maiores taxas de resfriamento. No 
presente estudo foi utilizada uma taxa de resfriamento de 100 ºC/s e, nestas 
condições, o teor de nitrogênio num ponto da ferrita equidistante de 40 mícrons da 
austenita estaria cerca de 50% maior que seu limite de solubilidade a 1150 ºC 
(aproximadamente 0,050 e 0,070 % de nitrogênio, respectivamente). 
Possivelmente este empobrecimento de cromo ocorreu, como mostra a formação 
de pites na ferrita em uma amostra tratada a 1150 ºC, devido á precipitação de 
nitreto de cromo na mesma (Figura 4.31). 
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Figura 4.30: Solubilidade no nitrogênio no centro de uma região de ferrita 
equidistante de 20 (a) e 40 (b) mícrons de duas ilhas (grãos) de austenita 
(Pettersson, Pettersson e Wessman, 2015). 
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Figura 4.31: Microestrutura da amostra aquecida a 1150 ºC e submetida ao ensaio 
de polarização potenciodinâmica cíclica em solução de 3,5% de NaCl. As elipses 
amarelas mostram que a corrosão ocorreu, preferencialmente, no centro das regiões 
de ferrita entre duas ilhas de austenita. MEV com imagens de elétrons secundários. 
 
Na Tabela 4.13 tem-se o tempo que as amostras do aço deste trabalho 
ficaram abaixo de 1.100 ºC, que é a temperatura para início de formação de nitretos 
prevista pelo Thermo-Calc®  (Figura 4.2) e 550 ºC, que é a temperatura de fim de 
formação dos nitretos (Tabela 4.12). Quando se observa as amostras da Figura 4.25, 
nota-se que a amostra tratada a 900 ºC apresentou a menor quantidade de pites, 
enquanto que a amostra tratada em 3 ciclos apresentou a maior quantidade de pites, 
o que é compatível com o tempo que as amostras ficaram na faixa de temperatura 
entre 550 e 1100 ºC, onde ocorre a precipitação de nitretos de cromo, retirando o 
cromo da matriz ferrítica e favorecendo a formação de pites.   
 
 
γ 
γ 
δ 
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Tabela 4.12: Resumo dos principais precipitados dos AIDs e AISDs (Knyazeva e Pohl, 
2013b).  
Fase 
Estrutura cristalina - 
Grupo espacial 
Parâmetro de rede 
(nm) 
T (°C) Referência 
M6C CFC - Fm3m a=1,128 ↑ 1050 (Pearson, 1958)  
M7C3 Hexagonal - Pnma 
a=0,452 
b=0,699 
c=1,211 
950-1100 (Pearson, 1958)  
M23C6 CFC - Fm3m a=1,0589–1,0623 550-1000 (Pearson, 1958)  
CrN Cúbico - Fm3m a=0,414 ------ (Pearson, 1958) 
Cr2N 
Hexagonal - P31m 
 
a = 0,4750-0,4796 
c=0,4429-0,4470 
700-900 (Nilsson e Liu, 1991)  
Sigma - 
σ 
Tetragonal - P42/mnm a = 0,879 600-1000 (Hall, E. O., Algie, 1966) 
Fase ᴨ -
Mo13Fe
7N4 
Cúbica primitiva P4132 a = 0,647 500–600  (Nilsson e Liu, 1991)  
 
Tabela 4.13: Tempo de permanência das amostras entre 550 e 1100 ºC para os 
diferentes tratamentos térmicos deste trabalho. 
Tratamento Térmico TA (s) TP (s) TR (s) TT (s) 
900 °C 3,5 3 3,5 10 
1150 °C 5,5 0 5,5 11 
1350 °C 5,5 0 5,5 11 
Dois ciclos (1350 + 1150 °C) 11,0 0 11,0 22 
Três ciclos (1350 + 1150 + 900 °C) 16,5 3 16,5 36 
TA = Tempo de Aquecimento a partir de 550 ºC; TP = Tempo de Pico (abaixo de 1100 ºC); TR = Tempo 
de Resfriamento entre 1100 e 550 ºC; TT = Tempo Total de permanência entre 550 e 1100 ºC. A taxa 
de aquecimento e resfriamento foi de 100 ºC/s. 
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4.6 Tenacidade à fratura 
 
 
Para a determinação da tenacidade à fratura, foram considerados os 
valores apresentados na Tabela 4.14 do ensaio de resistência à tração realizados a 
temperatura ambiente para a condição como recebido. Os resultados de resistência à 
tração e limite de escoamento ficaram acima dos valores previsto pela norma ASTM 
A890/A890M (ASTM A890/A890M, 2014). 
 
Tabela 4.14: Resultado do ensaio de tração na temperatura ambiente. 
Parâmetros Medido Especificado* 
Limite de resistência à tração (MPa) 786 (± 10) 690 
Limite de escoamento – 0,2% (MPa) 525 (± 25) 450 
Módulo de elasticidade (GPa) 183 (± 6) ------ 
Alongamento (mm) 33 (±1) 25 
Redução de área (%) 53 ------ 
*Valores especificados pela norma ASTM A890/A890M (ASTM A890/A890M, 2014). 
 
Os resultados de avaliação da tenacidade à fratura, para todas as 
condições estudadas, estão apresentados na Tabela 4.15, os ensaios foram 
realizados nas temperaturas de -46 °C e 25 °C (ambiente). Foi observado que os 
valores de CTOD foram bem próximos em relação às condições analisadas e 
temperaturas utilizadas.  
 
Tabela 4.15: Resumo dos resultados de CTOD-δ para as condições como recebido, 
900, 1150, 1350 °C, dois ciclos e três ciclos nas temperaturas de -46 °C e 25 °C. 
C
o
n
d
iç
ã
o
 
T 
(°C) 
n an – a0 a/W 
CTOD-
δ (µm) 
CTOD-
δméd 
(mm) ± 
DP** 
CTOD 
-δmín 
(mm) 
Jmín 
(kJ/m2) 
Tipo de CTOD-δ e 
quantidade 
Obs. 
CTOD-
δu 
CTOD-
δc 
C
o
m
o
 r
e
c
e
b
id
o
 
-46 
1 1,18 
0,48 
0,19 
0,16 ± 
0,03 
0,13 160,05 4 0 TPT  
2 1,38 0,13 
3 1,41 0,15 
4 1,14 0,17 
25 
1 1,56 
0,49 
0,18 0,16 ± 
0,01 
0,15 189,10 3 0 TPT 2 1,33 0,17 
3 1,20 0,15 
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9
0
0
 °
C
 
-46 
1 2,26 
0,56 
0,04 
0,04 ± 
0,01 
0,03 41,09 0 4 Pop-in* 
2 2,04 0,05 
3 2,05 0,03 
4 2,13 0,03 
25 
1 1,66 
0,52 
0,03 
0,08 ± 
0,01 
0,03 38,38 4 0 
Pop-in* 
2 2,01 0,06 NA 
3 1,84 0,06 NA 
4 1,42 0,16 --------- 
1
1
5
0
 °
C
 
-46 
1 1,84 
0,53 
0,06 
0,04 ± 
0,02 
0,02 23,37 3 1 
Pop-in* 
2 1,54 0,02 Pop-in*; 
TPT 3 1,64 0,03 Pop-in* 
4 2,14 0,04 Pop-in* 
25 
1 1,92 
0,54 
0,09 
0,1 ± 
0,01 
0,09 115,45 4 0 
--------- 
2 2,06 0,09 NA 
3 2,00 0,12 --------- 
4 1,60 0,12 --------- 
1
3
5
0
 °
C
 
-46 
1 1,84 
0,54 
0,03 
0,03 ± 
0,01 
0,02 26,25 4 0 
NA 
2 1,97 0,03 --------- 
3 1,93 0,02 --------- 
4 2,00 0,03 --------- 
25 
1 2,24 
0,57 
0,07 
0,06 ± 
0,01 
0,05 62,18 3 1 
--------- 
2 2,23 0,07 --------- 
3 2,06 0,05 --------- 
4 2,31 0,06 NA 
D
o
is
 c
ic
lo
s
 -46 
1 1,59 
0,50 
0,11 
0,08 ± 
0,02 
0,06 76,26 0 3 
--------- 
2 1,48 0,06 --------- 
3 1,33 0,06 TPT 
25 
1 2,08 
0,53 
0,06 
0,08 ± 
0,01 
0,06 82,84 4 0 
--------- 
2 1,74 0,09 --------- 
3 1,93 0,08 NA 
4 1,56 0,08 --------- 
T
rê
s
 c
ic
lo
s
 -46 
1 2,09 
0,53 
0,04 
0,05 ± 
0,01 
0,04 52,72 4 0 
--------- 
2 1,64 0,05 --------- 
3 1,83 0,06 --------- 
4 1,66 0,05 --------- 
25 
1 2,09 
0,57 
0,08 0,08 ± 
0,01 
0,07 91,78 3 0 
--------- 
2 2,32 0,07 --------- 
3 2,37 0,09 --------- 
Observações:  
- Todos os CPs foram submetidos a entalhes laterais de 20% de B; 
- Todos os CPs, exceto o material na condição como recebido, foram submetidos às compressões 
laterais com o objetivo de diminuir o efeito das tensões residuais geradas durante o tratamento térmico; 
* Para as condições que apresentaram pop-in a validação foi baseada pelo método A4 da norma ASTM 
E1820 (ASTM E1820 - 18a, 2018); 
**Desvio padrão; NA = Não atendeu ao critério Δmáx.-min < 0,1*a0; TPT = Tamanho da pré-trinca ficou 
menor que 1,3 mm; n: número de amostras; δu: Valor crítico de CTOD com propagação da trinca maior 
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que 0,2+0,7δ mm; δc: Valor crítico de CTOD com propagação da trinca menor que 0,2+0,7δ mm. J: 
integral-J; a: comprimento da trinca; W: largura da trinca; T: temperatura de realização do ensaio; Obs.: 
observações. 
 
Todos os corpos de prova ensaiados nas condições de apenas um ciclo 
térmico a 1150 °C e 900 °C na temperatura de -46 °C apresentaram uma queda 
abrupta no carregamento durante o teste de CTOD-δ, conhecido na literatura como 
“pop-in” (Figura 4.32). A validação dos mesmos foi baseada em parâmetros 
apresentados na norma ASTM E1820  método A4 (ASTM E1820 - 18a, 2018). Este 
comportamento é típico de materiais frágeis ou quando há uma descontinuidade na 
carga quando a trinca encontra uma região mais resistente que a matriz (por exemplo 
inclusões ou precipitados) onde ocorre um reajuste na carga e ela pode passar desta 
região e aumentar novamente. Em aços inoxidáveis duplex laminados o surgimento 
de pop-in é comum durante o ensaio de tenacidade à fratura (Pilhagen e Sandström, 
2013).   
 
Figura 4.32: Ocorrência de pop-in para na amostra tratada termicamente a 900 °C e 
ensaiada a 25 °C. 
 
Como mostrado na Figura 4.33 para o ensaio a 25 ºC o valor de CTOD-δ 
médio caiu de 0,16 mm na condição como recebido para a faixa de 0,06 a 0,10 mm 
para as amostras tratadas termicamente, mostrando que a zona afetada pelo calor no 
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aço soldado deverá apresentar uma menor tenacidade. Para o ensaio a -46 ºC a 
queda foi maior, sendo que o valor de CTOD-δ médio caiu de 0,16 mm na condição 
como recebido para a faixa de 0,03 a 0,08 mm para amostras tratadas termicamente, 
mostrando que a zona afetada pelo calor no aço soldado deverá apresentar uma 
menor tenacidade ainda quando o material soldado for submetido a temperaturas 
subzero.  
As maiores reduções do CTOD-δ médio a -46 ºC foram para as amostras 
submetidas a tratamentos de apenas um ciclo (900, 1150 e 1350 ºC) e a amostra 
tratada a 1350 ºC foi a que apresentou os menores valores de CTOD-δ médio, tanto 
a 25 ºC, como a – 46 ºC. A distribuição de tensão em um aço inoxidável duplex é muito 
mais complexa que a de um material monofásico, pois a variação dos tamanhos dos 
grãos e dureza das fases podem afetar o modo de crescimento da trinca.  
 
Figura 4.33: Resultados de CTOD-δ médio para as condições como recebido, 900 
°C, 1150 °C, 1350 °C, dois ciclos e três ciclos nas temperaturas de -46 °C e 25 °C. A 
linha tracejada em vermelho indica o valor mínimo de CTOD requerido para os AIDs 
e AISDs, como reportado por Sieurin e colaboradores (2009) e Wiesner e 
colaboradores (1997) . 
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A tenacidade sofre um ligeiro aumento nas condições com ciclos térmicos 
subsequentes, esse comportamento é reportado na literatura (Gunn, 2003). O 
resultado de tenacidade à fratura, por CTOD, é influenciado pela espessura do CP. 
Segundo Sieurin e colaboradores (2009) e Wiesner e colaboradores (1997) o valor 
mínimo de CTOD requerido para os AIDs e AISDs é de 100 µm, neste caso apenas 
na condição como recebido em ambas as temperaturas ficaram acima desse valor.  
No trabalho de Sieurin e colaboradores (2006) a -40 °C foram encontrados valores de 
CTOD 0,12 mm para uma zona fundida e 0,14 mm para o metal de base (Sieurin e 
Sandstr, 2006). Nos trabalhos de Marrow e colaboradores (1997) e Warburton e 
colaboradores (1991) em ZTAs na presença de pop-in foram encontrados valores de 
CTOD na ordem de 0,08 mm para o aço zeron 100. 
Vale a pena salientar que tanto o CTOD e a integral-J são valores de 
medição da tenacidade, que são calculados a partir dos mesmos dados experimentais 
e que levam em consideração os efeitos elastoplásticos do comportamento. Sendo 
que o CTOD no caso do presente estudo é mais comum na literatura aberta. Como os 
resultados de CTOD-δ médio para todas as condições de tratamento térmico ficaram 
próximos, a análise também foi baseada considerando o valor mínimo da integral-J 
(Figura 4.34). Para o ensaio a 25 ºC o valor mínimo da integral-J caiu de 190 kJ/m2 na 
condição como recebido para a faixa de 40 a 115 kJ/m2 para as amostras tratadas 
termicamente, mostrando que a zona afetada pelo calor no aço soldado deverá 
apresentar uma menor tenacidade. Para o ensaio a – 46 ºC a queda foi maior, sendo 
que o valor mínimo da integral-J caiu de 160 kJ/m2 na condição como recebido para 
a faixa de 20 a 76 kJ/m2 para amostras tratadas termicamente, mostrando que a zona 
afetada pelo calor no aço soldado deverá apresentar uma tenacidade ainda menor 
quando o material soldado for submetido a temperaturas subzero. As maiores 
reduções no valor mínimo da integral-J a -46 ºC foram para as amostras submetidas 
a tratamentos de apenas um ciclo (900, 1150 e 1350 ºC) da mesma maneira que 
ocorreu para o CTOD-δ médio.  
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Figura 4.34: Valor mínimo da Integral-J para as amostras ensaiadas nas 
temperaturas de -46 C e 25 °C para as condições: como recebido, 900 °C, 1150 °C, 
1350 °C, dois ciclos e três ciclos.  
 
Na Figura 4.35 observa-se que não ocorreu uma correlação entre a 
tenacidade, medida através do valor mínimo da Integral-J para as amostras ensaiadas 
a -46 ºC e a 25 ºC, e a fração volumétrica de ferrita e austenita em todas as condições 
analisadas. Segundo Gunn (2003) teores de ferrita entre 50 e 60% não alteram 
significativamente a tenacidade e de acordo com o trabalho de Kolednik e 
colaboradores (1996) a tenacidade de um material com microestrutura duplex está 
relacionada com os arranjos destas fases na microestrutura e não diretamente com a 
sua proporção, e outro fato observado, foi quanto ao surgimento de pop-in, no qual 
poderia acontecer quando a trinca encontrava um arranjo microestrutural complexo, 
ele propôs em seu trabalho que o melhor arranjo microestrutural seria a fase frágil 
(ferrita) cercada pela fase dúctil (austenita), contudo esse controle do arranjo 
microestrutural é impossível de se obter devido ao próprio processo de fundição. No 
trabalho de Taisne e colaboradores (2006) foi investigado os efeitos da interface entre 
as fases e foi verificado que a geometria dos grãos afetava na solicitação mecânica 
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do material. A redução da tenacidade nas amostras tratadas termicamente, simulando 
ciclos de soldagem, foi afetada por outros fatores, como a possível precipitação de 
nitreto de cromo, detectada pela difração de raios X, mas não pela microscopia ótica.  
 
Figura 4.35: Fração volumétrica das fases e valor mínimo da Integral-J para as 
amostras ensaiadas a -46 ºC e a 25 ºC.   
 
Após a ruptura dos corpos de prova na superfície de fratura apresentou 
quatro regiões, classificadas da seguinte forma (Figura 4.36): 
− Trinca total (a0), que corresponde ao entalhe usinado e a propagação da trinca 
realizada por fadiga durante o pré-trincamento (região de análise); 
− Fratura, que é a região de análise do CTOD-δ na qual tem início a zona de 
estiramento (Figura 4.37) e que se propaga na região instável da trinca (região de 
análise); 
− Fadiga, realizada após CTOD-δ, com a finalidade de separar as regiões de 
estudo; 
− Ruptura final.   
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Figura 4.36: Macrografia explicativa das principais regiões de uma fratura após 
ensaio de CTOD-δ.  
 
 
Figura 4.37: Macroestrutura da fratura para a condição como recebido e ensaiado a 
25 °C.  
 
O mecanismo de crescimento da fratura nos aços inoxidáveis, 
independentemente da temperatura do ensaio, ocorre tipicamente com o crescimento 
dos vazios (Mills, 1997). No geral, a tenacidade à fratura tende a diminuir em baixas 
temperaturas (Mills, 1997). Foi observado que os vazios (dimples) tendem a se formar 
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na austenita (Figura 4.38) , o que  é coerente com os valores de nanodureza, pois os 
mesmos mostraram que a austenita é mais tenaz e devido a maior deformação nestas 
regiões o mecanismo de ruptura ocorre com a iniciação, crescimento e coalescência 
dos microvazios na ponta da trinca (Abd El-Aty et al., 2019). E após a formação de 
vazios começa a ocorrer o crescimento instável da trinca com descontinuidades 
geométricas. 
 
 
 
Figura 4.38: Zona de estiramento para o aço como recebido e ensaiado a 25 °C; (a) 
EBSD: em vermelho indica a fase austenita e azul a fase ferrita; (b) MEV da amostra 
sem ataque químico; (c) esquema de corte: largura da zona de estiramento (LZE) e 
altura da zona de estiramento (AZE). As setas brancas mostram defeitos na amostra 
e os círculos tracejados em amarelo são vazios coalescendo. Análise realizada na 
seção transversal da amostra.  
 
(c) 
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Quando a largura da zona de estiramento (LZE), localizada logo após a 
ponta da trinca, é pequena, ocorre pouca ou nenhuma deformação plástica e a 
propagação da trinca é rápida, linear e com pouca resistência à fratura, resultando em 
valores baixos de CTOD-δ (Hahn, 1984). Por outro lado, se a largura da zona de 
estiramento é grande, a deformação plástica se concentra na ponta da trinca e a 
propagação da trinca é irregular, pois a mesma tende a se desviar de grandes 
obstáculos, resultando em valores altos de CTOD-δ (Scheid, 2017; Tarpani, 2002).  
Na Tabela 4.16 e Figuras 4.39, 4.40, 4.41, 4.42, 4.43 e 4.44 (a-b) observa-
se que os valores da largura da zona de estiramento obtidos foram maiores para as 
amostras ensaiadas a 25 °C do que a -46 °C. Esses resultados são coerentes, pois 
menores valores de LZE revelaram baixos valores de CTOD-δ. A Tabela 4.17 mostra 
alguns valores de LZE para alguns tipos de aços relatados na literatura, conforme 
resultados foi verificado que a LZE tende a diminuir com a temperatura.  
 
Tabela 4.16: Largura da zona de estiramento para todas as condições de tratamento 
térmico ensaiadas nas temperaturas de -46 °C e 25 °C. 
Condição 
-46 °C 25 °C 
Largura média da zona de estiramento (µm) 
Como recebido 48 ± 16 63 ± 16 
900 °C ------ 65 ± 21 
1150 °C 30 ± 5 34 ± 9 
1350 °C 31 ± 4 38 ± 7 
Dois ciclos 25 ± 6 26 ± 3 
Três ciclos 33 ± 10 44 ± 13 
 
Tabela 4.17: Largura da zona de estiramento para alguns aços encontrados na 
literatura. 
Material Temperatura (°C) LZE (µm) Referência 
ASTM A710 – grau A 
-40 40 ± 5 
(Hyatt e Matthews, 1994) 
20 160 ± 20 
TRIP Ambiente 89 ± 32 (Weidner et al., 2013)  
Z3CN20.09M 20 118,5 (Yu et al., 2017)  
Aço inoxidável 304 
20 33 
(Kim et al., 2007)  
-162 10 
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Em materiais dúcteis, a propagação da trinca inicia com arredondamento 
da ponta da trinca, seguido pela formação da zona plástica, nucleação e crescimento 
de microvazios, coalescência e ruptura final (Tarpani, J. R, 2002). A fratura para todas 
as condições apresentou micromecanismos altamente dúcteis do crescimento 
subcrítico da trinca (ponto no qual ocorre o início da fratura, ou seja, o crescimento da 
trinca), seguidos pelo colapso plástico da amostra. Poucas condições apresentaram 
clivagem da ferrita e mesmo nessas, a coalescência de microvazios ainda foi o 
mecanismo de falha dominante. Segundo Alvarez e colaboradores (2007) a fase 
ferrítica se deforma  plasticamente mais cedo que a austenita e forma trincas isso 
levando em consideração o aço AID DIN W Nr.1.4460 (composição química em 
porcentagem em peso: C (0,015); N (0,06); Mn (1,29); P (0,03); Ni (4,8); Cr (24,15); 
Mo (1,49); Si (0,43); S (0,007); Fe (bal.)). 
Pelas Figuras 4.39, 4.40, 4.41, 4.42, 4.43 e 4.44 (a-b), a transição pré-
trinca/fratura indica que a fratura foi essencialmente dúctil, porém foram observadas 
regiões com clivagem, especialmente para os ensaios realizados a -46 °C. Logo após 
esta região houve o crescimento estável da trinca com a coalescência de 
microcavidades, o que também foi observado por Scheid e colaboradores em aços 
UNS S32750 (Scheid et al., 2017). As regiões de clivagem geralmente ocorreram na 
fase ferrita ensaiada a -46 °C. Verifica-se a presença de microcavidades e regiões 
com coalescimento delas e também inclusões, sendo que algumas microcavidades 
podem ser formadas a partir dessas inclusões. Foi observado que, na condição como 
recebido, ensaiada a -46 °C a zona de estiramento foi menor que a condição a 25 °C, 
o que é coerente pois nessa condição o CTOD foi menor e consequentemente produz 
LZEs mais estreitas. Na amostra tratada a 900 °C e ensaiada a -46 °C a zona de 
estiramento é inexistente o que justifica o menor resultado do CTOD.  
As estruturas cristalinas CCC, como a fase ferrita, se deformam por 
clivagem do plano principal {100} e tendem a se tornar frágeis em temperaturas 
subzero. A clivagem pode ser total ou combinada com dimples, e neste caso, é 
conhecida como quase-clivagem. A fratura frágil é caracterizada por baixa absorção 
de energia e pouca ou nenhuma deformação plástica (Mills, 1997). 
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Figura 4.39: Fraturas para a condição como recebido ensaiadas nas temperaturas 
de: (a) -46 °C; (b) 25 °C. 
 
 
(a) 
(b) 
157 
 
 
900 °C 
-4
6
 °
C
 
 
 
2
5
 °
C
 
 
Figura 4.40: Fraturas para a condição de 900 °C ensaiadas nas temperaturas de: (a) 
-46 °C; (b) 25 °C. 
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Figura 4.41: Fraturas para a condição de 1150 °C ensaiadas nas temperaturas de: 
(a) -46 °C; (b) 25 °C. 
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Figura 4.42: Fraturas para a condição de 1350 °C ensaiadas nas temperaturas de: 
(a) -46 °C; (b) 25 °C. 
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Figura 4.43: Fraturas para a condição de dois ciclos ensaiadas nas temperaturas de: 
(a) -46 °C; (b) 25 °C. 
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Figura 4.44: Fraturas para a condição de três ciclos ensaiadas nas temperaturas de: 
(a) -46 °C; (b) 25 °C. 
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5 CONCLUSÃO  
 
 
Neste trabalho procurou-se verificar as propriedades microestruturais, 
mecânicas e de resistência à corrosão do aço inoxidável superduplex regulamentado 
pela norma ASTM A890/A890M - grau 6A e comparar com as condições simuladas 
termicamente na Gleeble® nas temperaturas de 900 °C, 1150 °C, 1350 °C, dois ciclos 
(1350 °C + 1150 °C) e com três ciclos térmicos subsequentes (1350 °C + 1150 °C + 
900 °C). Os ciclos térmicos executados no simulador termomecânico Gleeble® tinham 
o objetivo de simular uma zona termicamente afetada em materiais submetidos à 
processos de soldagem por multipasses. Conclui-se que: 
 
MO 
− A morfologia da austenita foi alterada de um contorno de grão uniforme para 
uma forma mais serrilhada com o avanço do tratamento térmico; 
− A partir da contagem de fases por contraste de cores, foi observado que para 
condições: como recebido, a 900 °C e 1150 °C os teores das fases estavam 
próximos de 1:1 para ambas as fases; 
− Para os ciclos térmicos individuais, quanto maior a temperatura, maior a fração 
volumétrica de ferrita.  A fração volumétrica dessa fase segue esta tendência 
para os ciclos térmicos: 1350 °C > 1150 °C > 900 °C; 
− E para os ciclos térmicos com temperaturas subsequentes, a fração 
volumétrica de ferrita apresentou-se na seguinte sequência: três ciclos > dois 
ciclos; 
 
EDS 
− Foi confirmado que mesmo em elevadas temperaturas os elementos de liga Cr 
e Mo atuam como estabilizadores da ferrita, sendo que o Mo tem maior 
tendência de estabilizar essa fase; 
− O mesmo foi observado em relação ao Ni, mas como forte estabilizador da fase 
austenita; 
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− No ciclo a 1350 °C o Ni apresentou-se em alta concentração na fase ferrita, 
esse comportamento é devido ao aumento da temperatura onde o coeficiente 
de partição do Ni na fase austenita diminuiu. 
− Quanto maior a fração volumétrica de ferrita, o coeficiente de partição tornou-
se mais uniforme e próximo de 1. 
 
DRX 
− Na análise por difração de raios X foram encontrados picos de austenita e 
ferrita para todas as condições, observados picos no 2 Theta de 92° para 
as condições de 900 °C, dois ciclos e três ciclos que foram indicando a 
presença de nitretos de cromo; 
 
 
EBSD 
− Pelo mapa de fases foi possível identificar melhor a morfologia das fases;  
− Nos mapas de figura de polo inversa (IPFs) foram identificadas a orientação 
dos grãos e a sua preferência de crescimento. Não foi identificada a textura 
cristalográfica geral das fases, mas foi observado regiões pontuais de 
orientação preferencial; 
− Nas figuras de polo foram observados que as orientações cristalográficas 
seguem a relação de orientação do tipo K-S entre a austenita e a ferrita para 
todas as situações; esse comportamento facilita a movimentação das 
discordâncias de uma fase para outra; 
− Nos gráficos de ângulos de desorientação entre os grãos foram observados 
que no geral esses ângulos eram constituídos de baixo ângulo, esse 
comportamento facilita nos processos de deformações. O que foi 
comprovado nos micromecanismos de fratura dos ensaios de CTOD. 
 
CORROSÃO 
− Os potenciais de pite (Epite) para as condições de um ciclo apresentou o 
seguinte comportamento: 1350 °C > 900 °C > 1150 °C e com ciclos térmicos 
subsequentes foi de: três ciclos > dois ciclos e a condição como recebido 
foi menor se comparado com as outras condições;  
− As curvas de polarização potenciodinâmica cíclica mostraram que na 
condição “como recebido” a região passiva estava deslocada mais para 
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esquerda, indicando a sua maior resistência à corrosão se comparada com 
as condições que foram submetidas a tratamentos térmicos. 
− As microestruturas indicaram que a tendência a sofrerem processos 
corrosivos foram se intensificando na seguinte sequência: como recebido - 
900 °C - 1150 °C – 1350 °C – dois ciclos – três ciclos, mostrando que com 
o aumento da temperatura efetuado nos tratamentos térmicos tornou o aço 
menos resistente em ambiente contendo íons Cl-.  Também quanto maior o 
tempo que as amostras ficaram entre 800 e 1150 ºC, maior foi a corrosão 
das amostras, o que pode ser explicado pela precipitação de nitretos de 
cromo. 
 
CTOD 
− O ensaio de nanodureza comprovou que a fase austenita absorve mais 
energia que a fase ferrita o que foi observado na análise realizada na linha 
da propagação da trinca durante o ensaio de CTOD. 
− Os ensaios de CTOD e da integral-J para as condições simuladas 
termicamente mostraram valores baixos mesmo para aqueles ensaiados na 
temperatura ambiente se comparado com a condição como recebido. Foi 
observado o efeito da temperatura, em que a -46 °C a tenacidade à fratura 
foi menor para todas as condições. Esse resultado foi menor para as 
condições com apenas um ciclo térmico e foi aumentando nas condições 
com dois ciclos e três ciclos; 
− A largura média da zona de estiramento foi maior para as amostras 
ensaiadas a 25 °C do que a -46 °C, menores valores de LZE indicam 
menores valores de CTOD-δ; 
− As fraturas (vista superior) foram essencialmente dúcteis, mesmo para 
aquelas ensaiadas à -46 °C, com exceção das condições de 900 °C e 1150 
°C à -46 °C que apresentaram regiões com morfologia de fratura frágil 
(clivagem); 
− Na seção transversal, as fractografias também se mostraram dúcteis com 
microvazios formados principalmente na austenita. 
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Conclusão geral: 
 
Os ciclos térmicos executados na Gleeble®, com o objetivo de simular uma 
zona termicamente afetada por soldagem multipasses no aço inoxidável 
superduplex ASTM A890/A890M - grau 6A, reduziram, de maneira moderada, os 
valores de tenacidade à fratura e de resistência à corrosão em relação aos valores 
apresentados pelo aço antes dos referidos ciclos térmicos.    
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6 PUBLICAÇÕES E CONGRESSOS  
 
 
Parte dos resultados desta tese foram apresentados em congressos e na 
forma de artigos: 
 
Congressos: 
 
− COBEF (2019):  
RIBEIRO DE OLIVEIRA, CLÉLIA; MAIA, ELOÁ LOPES; FONSECA, SOLANGE 
TAMARA; MARTINS, MARCELO; AVILA DIAZ, JULIAN ARNALDO; MEI, PAULO 
ROBERTO. Effect of heat treatment after welding on the impact toughness of 
ASTM A890/A890M superduplex stainless steel. Anais 10º Congresso Brasileiro de 
Engenharia de Fabricação (COBEF), São Carlos., 2019. Apresentação oral. 
 
− CBECIMAT (2018):  
OLIVEIRA, C. R.; MAIA, E. L.; FONSECA, S. T.; MARTINS, M.; DIAZ, J. A. A.; MEI, 
P. R. Efeito do tratamento térmico pós-soldagem na dureza do aço inoxidável 
superduplex ASTM A890/A890M - grau 6A. Anais 23° Congresso Brasileiro de 
Engenharia e Ciência dos Materiais (CBECiMat), Foz do Iguaçu, 2018. Apresentação 
em poster.  
  
Artigos: 
 
− Publicado: 
 
OLIVEIRA, C. R.; MAIA, ELOÁ LOPES; FONSECA, SOLANGE TAMARA; MARTINS, 
M.; ÁVILA, JULIÁN A.; MEI, PAULO ROBERTO. Microstructural Evolution Due to 
One Thermal Cycle in a Superduplex Stainless Steel ASTM A890/A890M - Grade 
6A in the As-Weld and Post-Weld Heat Treatment Conditions. Materials Research, 
v. 22, p. 1-6, 2019. 
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− Submetido: 
 
OLIVEIRA, C. R.; MAIA, ELOÁ LOPES; FONSECA, SOLANGE TAMARA; MARTINS, 
M.; ÁVILA, JULIÁN A.; MEI, PAULO ROBERTO. Efeito do tratamento térmico pós-
soldagem na dureza do aço inoxidável superduplex ASTM A890/A890M - grau 
6A. Materials Science Forum.   
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7 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS  
 
 
− Obter a curva de transição dúctil/frágil em temperaturas inferiores a -46 °C para 
obter a real temperatura crítica do material; 
 
− Realizar análises em microscópio eletrônico de transmissão (MET) para verificar 
a presença de nitretos (em execução); 
 
− Realizar cálculos de CTOD-δ com as medidas de limite de escoamento e de 
resistência à tração na temperatura do ensaio. 
 
− Analisar as simulações in-situ realizadas na luz síncrotron para observar as 
transformações das fases durante os ciclos térmicos (em execução); 
 
− Realizar avaliações das propriedades corrosivas em micro escala, para observar 
a contribuição de cada fase no processo (em execução). 
. 
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APÊNDICE A - Potencial de circuito aberto 
 
 
O potencial de circuito aberto (Open Circuit Potential – OCP) é uma medida 
do comportamento da corrosão que leva em consideração o sistema (amostra e 
solução) sem a interferência de eventos externos (potencial ou corrente induzidos pelo 
potenciostato) e quanto mais positivo for o valor do potencial maior é a capacidade de 
passivação do aço e maior a sua resistência à corrosão.  
Na Figura A.1, para todas as condições, exceto a 900 °C, o potencial 
diminuiu e aumentou depois com o tempo.  Quando a interface entre o material 
analisado e a solução estão estabilizadas o potencial tende a ser mais contínuo com 
o tempo. 
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Figura A.1: Potencial de circuito aberto para todas as condições analisadas.  
 
 
